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熱間加工技 術 は切削加工技 術,冷 間加工技術,鋳 造技術 な どと ともに主要 な成形技術 として産業
の発展 を支 えて来て いる。近年 新 しい成形 技術 の開発や各種合理 化,加 工の高度化 を背景 に」工具
の寿命向上が重要 な課題 として提起 された。た とえば,
(D鍛 造加工 の分野 では,鍛 造成形後の仕上加工の工数 の大 幅削減 を目的 と して,型 面か らの強
水冷 の もとに行 なわれ る高速精 密鍛 造や 被 加工材 の温 度を 下げ て鍛造加工 を行 な う温間鍛造が発
展 して来 たが,こ の場合,型 材料 としては一般の熱間鍛 造の場合 よ り一層高 い強度,耐 摩耗性 と耐
熱衝撃性が要求 され,新 しい型用鋼 の開発 が必要 とな った 。また,型 製作 の納期の短縮 と型寿 命向
上 を目的 として,顧客側 での熱処理 が不要 で,かつ使用時の昇温 によ り型面が析 出硬化す る予備調質
の,い わゆ る析出硬化型鋼が 一般 プ レス鍛造の分野 に採用 され て来たが,耐 摩 耗寿命の大 幅な向上
を もた らす型用鋼の開発 が 自動車 メーカーよ り強 い要求 として提起 された。
㈹ アル ミダ イカス トの分野で は自動車 の前輪駆動 化 に ともな い,型 の大型化や形状の複雑化が
すすみ,ま た,単 位時間 当た りの成形回数 を増加 させ るため型 面か らの冷却 を強化 した噴水冷却が
普及 し,型 の早期 ヒー トクラックや大割れへの対 策が必要 にな った。
㈹ アル ミ押 出の分野で はサ ッシのみで な く,寸 法のよ り大 きい建 材や複雑 な形状品の押 出へ と
対象が ひろが り,押 出ダ イスの大型化や形状の複雑 化 によ りダイスのたわみや,型 隅角部 か らの割
れへ の対策が必要 になった。
現在JISに は表1に 示す各種熱 間工具鋼が規定 され,使 用 されて お り(特 性,用 途 の詳細 は,
1)一一 3)
2.1～2.6に記述),製 造技術面や原料面か らの特性改善 もすす め られ てい る。 しか しなが ら,
上記 のよ うに近年の工具用鋼の特性 に関す る要求の多様化や,高 度 化は従 来の工具鋼 の製造技術 や
熱処理技術面か らの限界 を越 えた特性値 を要求 し,高 性能工具材料の開発や新たな熱処 理技術,表
4)5)
面処理 な ど利用技術の進歩 を求 めて来てい るO
従来熱 間工具 鋼 に関す る基礎 的な研究 としては,主 に マルテンサ イ ト組織 に焼入 したの ち,焼 も
6)～9)
どした場合の炭化物反応や機械的性質 につ いての研究例.があ り,一 部焼 入冷却速度 の低下 によるベ
イナイ ト組織の生成や,1これが靱性 の低下 な ど,機 械的性質 に及 ぼす影響 を指摘 した研究例は ある
が,材 質 を代表す るもっとも重要 な因子 としての ミクロ組織 と靱 性,高 温強度 な どの機械 的性質 と






化 学 成 分%
参考用途例


























ダ イ カ ス ト































































































































































プ レ ス型 ・


















































注(3)SKT3及 びSKT4は,VO.20%以 下 を添加す ることが で きる。
備考 各種 と も不純物 としてNiO.25%(SKT3及 びsKT4を 除 く),
て はな らな い。
CuO.25%を超 え
ω 焼入冷却 速度の低下 に ともな うベイ ナイ ト組織 の形態や量 の変化や,こ れが焼 もどし時の炭化
物反応や炭化物の析 出,分 布の形態 に どのよ うに影響 を与 えるのか,
(2)上記の組織変化が どの よ うな機構 によ り靱 性や高温強度 な どの機械的性質 に影響 を与 えるのか,
(3)鋼種 による靱 性や高温 強度の水準の差や焼入冷却速度 によ る,そ の変化の挙 動の差異が どの よ
うな ミクロ組織因子や その水準の差 に対応 してい るの か,
な どにつ いての統一的な解明 はな されていない。
また,各 種 工具の寿命 向上 のた めには,ど の よ うな特性 の改善が必要 なの か,そ の ための評価法
はいかにあるべ きか につ いて も十分 な究明 はな されていな い。
したが っ.て,この点の解明 とと もに,合 金組成や焼 入冷却速度 との関係 によ り,一 見複雑 に変化
す る熱 間工具鋼 の靱 性,高 温強度 について,そ れ を構成す る共通 の ミクロ組織 因子 を基礎的,系 統
一2一
的に明 らかにし,特性改善のための ミクロ組織をいかに制御すべきかを明 らかにす ることが,今 後
の高性能鋼の開発や特性を高度に活かす熱処理技術の開発を的確に,また系統的にすすめるための
基本 として,も っとも重要 と考える。
そこで本研究では,まず実際に使用された代表的熱間工具の損耗形態の観察 を行ない,工具の用
途に応じた特性改善の方向と特性評価のあ り方を明確化す ることにした。
つぎに,代表的熱間工具鋼の特性の再評価 を行な うとともに特性を構成する共通の ミクロ組識因
子を明らかに し,これをもとY'高性能工具鋼の開発を行ない,また現用鋼の長寿命化のための組織
制御の指針を明らかにし,工具の長寿命化をすすめることに した。
第1章 では熱間鍛造型,ア ル ミダイカス ト型ほか各種工具の損耗現象の観察をもとに,工具寿命
向上のために改善すべ き材料特性 と,その適切な評価法を明 らかにした。
第2章 では代表的な現用熱間工具鋼についての焼入冷却時のベイナイ ト組織の生成挙動 とこれが
焼 もどし後の靱性,高 温強度に及ぼす影響についての研究をもとに靱性,高温強度を構成する共通
の ミクロ組織因子を明らかにした。
これによ り要求に応 じた高性能工具材料の的確な開発が可能 になった。また,特性を高度 に活か
す熱処理技術の新たな指針を具体的に示 した。
第3章 では,以 上の結果をもとにすすめた高耐摩耗性析出硬化型熱間プレス鍛造型用鋼や大物ア
ル ミダイカス ト型用鋼な ど一連の高性能熱問工具鋼の開発について記述 した。
第4章 では,本 研究の総括 を行なった。
1.2各 種熱 間金型の損耗 形態
1.2.1熱間 プ レス鍛造型
10)
図1に 熱 間 プ レス鍛造加工 の工程 の概要 を示す 。
第 一工程(す え込 み),第 二工程(荒 成形),第 三工程(荒 鍛造),第 四工程(仕 上鍛造),
第五工程(ば り抜 き)よ りな るのがその典型 で ある。第二工程,-第三 工程 では'被加 工材 の肉流 れ
が大 き く,第 四工程 の仕上鍛造 では被加工 材の肉流れ は小 さいが,製 品形状 を出すため金型 には
鋭 い隅角部 をともな うことが多 い。
熱間鍛造用金型 にお ける金型 の損耗 は表 面部損耗 とク ラックの内部へ の進展 によ る大割 れ とに
分 けられ る。損耗 の基本 的形態 に関 し,NewSheffieldLaboratoryは図2の よ うな分類 を
11)12)13)
示 してい る。また,沢,鈴 木 らの報告が あ る。
筆者 は さらに損耗の ミクロ的形態 の観察 を行ない,損 耗形態 と材質要 因につ いて検討 を加 えた。
一3
素材 すえ込み 荒成形 荒鍛造工程 仕上鍛造 パリ抜き
中
工程 工程 (押出)工 程 工程
吋 轡 ,










筆者 は各種廃却型調査 の結果 に もとず き,金 型表面部損耗 は ヒー トクラ ックの発生 を もとに,
ヒー トクラ ック部 を主体 に進 んで行 く傾 向が強 い ことを確認 す る とともに,そ の形 態 を応力,被
加工材 の肉流 れ との関係 において,写 真1に 示 す1,皿,ID型 の3種 類 に分類,整 理で きること
i)
を見 出 した。
1型は肉流 れが小 さい場 合で,熱 応力 によ り生 じた微細 な初期 ヒー トク ラックが熱応力お よび
鍛造応力(垂 直応力)の 繰 り返 し作用 を受1ナz,(1)クラ ・クの進展 冶 流,さ らに,(・)これ によ
る剥離 状損耗 や クラ ヅクの開 口の段階 を経 て肌 あれが進 む もの で,典 型的 な ヒー トクラヅクの形
態 を呈 す る。
高温 への昇温 や強 水冷な どによ り大 きな熱応力 を受 け る型部分 にすす みやす い。
一4一
皿型は肉流れが中位の場合で,熱 応力+
鍛造 応力(摩 擦応力 お よび垂 直応力)に よ
り,微 細な初期 ヒー トクラックが,(1)肉流
れ方向 に対 し直角 の方 向に漸次進展 して線
状に連結 し,さ らに(2)この線状部 を段底 と
した段階状損耗 が進 む もので,上 記線 状部
を主体 に塑性流動 を と もな うもの である。
皿型 は肉流れが大 きい場 合で,熱 応力+
鍛造応力(摩 擦応力お よび垂直応力)に よ
り,微 細 な初期 ヒー トクラ ヅクが,(1)肉流
れ方 向に対 し直角,平 行 の両方 向に拡大連
結 し,さ らに(2)直角方 向の しわ状の階段状
損 耗お よび平行方向の しわ状 あ るいは条痕
状損耗(い ずれ も塑 性流動 を ともな う)が
進んで行 くもの で,と くに肉流れの はげ し
い場合,平 行方 向の条痕状損耗が優勢 とな
る。直角,平 行方 向の しわ,あ るいは条痕
の底部 は ク ラックの連結 部に相当 し,塑 性
流動 はこのクラック部で相対的に大 きく進 む。
1,II型の場合 と くらべて摩擦発熱 によ
る昇温が はげ し く,型 表面部の塑性流動が
大 きいのが特徴 であ る。
1,1,皿型の場合 とも金型 使用の 途次 に型面 の補修 のための研摩 を要す るが,皿 型損耗 に対す
る対策が技術 的検討 の重 点にな ることが多 い。
個 々の金 型の形 状,大 きさ,使 用条件 は多岐 にわた り,ま た金型位置 による差な ど,金 型損耗
形態 はそれぞれ こ とな るが,以 上 のよ うに,損 耗 の駆動要 因
XlX2
(1)熱応力(2)摩擦 応力(3)垂直応力(間 接,直 接)お よび,(4)肉流れ(大 小お よび速度)の 組
合せ によ って損耗形態 は左右 され,こ れ による整理 な らびに形態 の推定 を行 な うことがで きる。
※1摩 擦応力(垂 直応力 ×摩擦係数)を 通 じて損耗 を促進,
※2(i)ク ラ ック部 への被加工材の圧入作用 によ りクラ ックの発生 と進展 を促進,
㈹ 孔内径面な ど内圧 による型面引張 応力 を通 じクラ ックに関与,
一5一
B表 面部損耗 の ミク ロ的形 態
皿型損耗 の場合 の肉流 れ方 向 に平行 な断面の ミクロ組織 の代表 例は写真2に 示す ごと くであ り,




一一 一→ 肉流れ方 向
表面酸化被膜 白色層
(麟1黒 色層












の進 展 ク ラ
ックの進 展 と合流
図3皿 型損耗 の断面 ミク ロ形態 の まとめ(肉 流れ平行断面)
表面 か ら深 さ方向の硬 さ分布 を図4に,ま た各部 の レプ リカ法 に よる電顕組織 を写真3に 示す。
これ は析 出硬化型熱間工具鋼 よ りなる金型 における例で あ るが,表 面 部にはAc、変態点以上の
温度 への昇温 による再焼 入層が形成 され,そ の最表 面薄層 に はクラ ック部 を主体 に摩擦発熱 によ
りとくに高い温度 に昇温 した こ とに起因す る白色の層(残 留炭化物が ほ とん どみ られない)が 形
成 され ている。
一6一
図4熱 間 プ レス鍛造型使用済 み型 の表 面→
芯 部硬 さ分布測定例(析 出硬化型鋼)
再焼入層 に接 してA1点 直 下の焼 もど し効果 を受
けた ことに よる硬 さ低下層 が形成 され,析 出炭 化物
の明 らかな凝集が み とめ られ る。その下部に析 出硬
化層が形成 され,さ らに昇温温度 が低 く,熱 影響 を
受 けて いない芯 部へ と続 いている。
被加工材 の温度 は1>200℃以上の高温 であ るが,
一般 的には成形 時の被 加工材 と金型面 との接触 時間
は数分 の!秒 程度 で短か く,表 面部軟 化層の深 さは
0.5皿m程度 以下で ある ことが多 い。
表 面部損耗 は ヒー トクラ ック部 を主体 に進み,そ
の形態 は,
ω 塑性流 動 による クラ ックの開 口,
(2)塑性流動先端 部の機 械的滅失,酸 化滅失,









個 々の ク ラックの進展 と隣接 クラ ックとの合流 によ る剥離,
そ の厚 さはZな く,o.2C-3Ni-3Mo鋼 に よ る金型 に
お ける調査例 では,被 加工 材の 肉流れの大 きい皿型損耗部:2μm,肉 流 れの小 さい1型 損耗部:
6～10μmな どで,被 加 工材 の肉流れ の大 きい型部分 では相対的 に薄 い。
14)
酸化被膜の種類 は一般 にFe304とFeOよ りな り,酸 化被膜 には 型材 を構成 す る各元素 を
5)
含有 してお り,型 材の酸化 によ るのが普通 で あ る。 この 酸化被膜 の 硬 さは,表2に 示 したA.
15)
KANNAPANらの測定 結果 にみ られ るよ うに高 く,や す りがかか らない程 で,断 熱効果,耐 摩
耗 性,耐 焼付性の向上,摩 擦係数 の低減効 果 を通 じて型寿命 に大 きく影響す ると考 え られ る。




Hematite,FezOs 『 2490● 2060
Outerlayer 1145 一 一
MagnetiteFesOa 645 1210o 1090
Wustite,FeO 550 749● 739
Basemetal 140 220● 212
(KANNAPAN)
Dク ラ ックの内部へ の進展
表面損耗 とな らんで クラ ックの内部 への進展の問題 も金型寿命 に関す る重要 な検 討課題 である。
写真4は 金型破 面の一例 を示 す 。進展 の段 階は初 期 クラヅクの発生(ヒ ー トク ラ ック,機 械 的応
力 の繰 り返 しに よるクラ ック)を もとに,
(1)繰り返 し熱 的,機 械的応力の作 用条件下での ク ラヅクの進展,
(2)クラ ックが ある深 さに達 した段階で の急速な大割れ,
に類別 され る。ωの段階では疲労破面 を主 とし,(2)の大割 れは一般の熱間金型材 の場合,へ き開
型破 面 を呈 す るのが普通 で あ る。
型材料 の靱性 が低 い場合,ω の段階が短 か く,早 期 に(2)の段階 に進みやす く,(2}に関す る特性
が寿命 向上のための重要 な要 素 となる。型 内部の ため温 度域 としては相対的 に低 い。
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E損 耗改善 のための型材材質要 因の集約
上記表 面部損耗,ク ラックの 内部へ の進展の形態観察 に もとず いて型寿命向 上のた めの重 要な
型材質 の要 因 を検 討 し,集 約 した結果 を表3に 示す。




改善の ためには,表 面部損耗 に関 し,
(a)ヒー トクラ ックの発生,初 期 の進展 お よび塑性 流動 を抑制 す るための高温強度が 高 く,ま た
型 面の高温 への昇温 に と もな う軟 化 を生 じに くい こと,
表3損 耗現象観察結果か らみた型材改善のための重要材質要因
損耗進行の段階 と現象 重視すべ き損耗現象 重 要 材 質 要 因
1.ヒー ト ク ラ ッ ク の 発 生 1.ヒー ト ク ラ ッ ク の 1.高温強度
2再焼入層 の生成お よび クラ ック 発生 使用時の熱影響条件下での
部を主体 とする塑性流動 2塑性流動 ・変形 実質的強度
3.塑性流動先端部の機械的 3再焼入層生成 2.酸化被膜特性
滅失,酸 化滅失 4.クラ ッ ク の 開 口, 3.A、変 態 点
4.再焼入層境界か らの剥離 一 進展 4,残留炭 化物
5.クラ ッ クの 開 口,進 展 肌 5.表面層 を支 える芯部 の耐 クラ
ック進展性(1)表面部 での進展 一 あ
〃 開 口 れ(2)




(b)型面の断熱,潤 滑(摩 擦 発熱 の抑制,被 加工材 との金属接触防止)の ための酸化被膜 特性が
す ぐれて いるこ と,(生 成 しやす く型面へ の固着性が大 き く厚 くな りす ぎない こと)
一 この場合 も安定 した酸 化被膜 を維持す るためには厚 くな りす ぎない こと,こ れ を支 える表
面 層の高温強度 が高 い ことが重要 であ る。
また,
(c)急熱A1変 態点が 高 い こと,
A1変 態 点は再焼 入層 境界 か らの剥離 に よる損耗 に関係 す るだ けでな く,A1変 態点 を
越 える と,そ の直 上で高温耐力 は最低値 を示す こと(実 験結果 は3.1.3.2一(11>に示す),
また残留炭 化物量 の減少,オ ーステ ナイ ト化 によ る熱伝導性 の低下 によ り型面 での被加工
材 との摩擦 発熱 によ る昇温 と塑 性流動が加速 され る,
(d)型面での被加工材 との摩擦発熱,焼 付 によ る損耗 を抑制す るため適量 の残留炭化物 の分布 を
確保す ること,
クラヅクの 内部への進展 に関 しては,
(e)繰り返 し引張応力の作用す る条件下 での クラックの耐進展性(切 り欠 き疲 労 クラ ック進展 性)
が大 きい こと,
(f)大割 れ を生 じる限界 の クラ ック深 さが大 きいこと,す なわ ち平面歪 み破壊靱 性値KICが 高
い こと,
また,
@金 型隅角部な どでの機械的応 力に よる疲 労破壊や衝撃応力に よる破壊 に対す る抵抗 性が大 き
いこ と,
な どの材質特性が必要 と考 え られ る。
以上,特 性 の改善や開発 の基 本は ミクロ組 織の制 御 にあ り,こ れに適切 な酸 化特 性や物理的性
質 を組合せ た取組 みが必要 と考 え る。
1.2.2'アル ミダ イカス ト型
16)
図5に アル ミダ イカス ト作業 の概要 を示す。
型材 としては一般 にSKD61が 使 用 され,焼 入後600℃前後で焼 もどし処 理 し,HRC42～47
前後の硬 さに して使用 されてい る。
アル ミダィカス ト型 の場合,一 般 に620℃前後の ア ル ミ合金 の溶湯が ゲー ト(入 口)を 通 じて
キ ャビテ ィ(型)内 に圧 入 され,型 面か らの吸熱 によ り凝固 したの ち,型 開 き,製 品の突 出 しを
行 な い,続 いて金型面 は水冷等 によ り急冷 され る。
アル ミ溶湯 の鋳込 み による型面の昇 温 に ともない,型 表面 →芯 部 にか けて温度勾 配 を生 じるが,





(1)ダ イ カ ス ト機 械 の原 理
圧シリンダ 械
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可 動 プ レー ト グ ー ス ネ ック

















ヘ ッド ダイス ダイス 溶解炉
(2)熱加 圧室型 ダ イカス ト機械 の概 略











ソク ダイス クロスヘ ッド
(3)冷加 圧室型 ダ イカス ト機械 の概 略
図5ア ル ミダイカス トの概要(提 信久)
作用す る。
型表面に圧縮 の塑 性歪 み を生 じた場合,冷 却時型 表面 には引張 応力 を生 じる。 この よ うな応力,
歪 みの繰 り返 しによ り,ヒ ー トクラックが発生す る。
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L.NORTHCOTTら は,こ の場合の表面温度 一応カ ー歪みの関係 を図6の よ うに示 して い る。
使用条件 面か らは,昇 温時の型表面 に作用す る圧縮の熱応力の大小 を左右す る表 面温 度,冷 却
時の型面引張応力 あ るいは引張 りの塑 性歪 みの大,小 に関係す る最低冷却温度,材 質面では昇温
時の熱応力 によ る圧縮の塑 性歪 みの大小 に関係す る高温強度(耐 力),冷 却時の型表面引張応カ
ー11一









者は以下のよ うにアル ミダイカス ト型の
U
寿命現象 の ミクロ的観察 を もとに,ア ル 図6型 表 面を200～600℃に繰 り返 し急熱急冷 し
ミダィカス ト型 の ヒー トク ラックに関す た場合の型表面 での応カ ー歪 サ イク ル例
(二軸応力 系)(NORTHCOTTeta1)
る要 因につ いて検 討 した。
(1)アル ミダイ カス ト型 にお ける ヒー トクラ ックの形態'
写真5お よび6に アル ミダイカス ト型 にお ける ヒー トクラ ックの典型 的な形態 の二例 を示す 。
形態(1)は,溶湯温度 が620℃ 前後 の一般 の アル ミダイカス トの場合 に生 じる もので,ヒ ー ト
クラ ックの開 口は小 さ く,ク ラ ック先端 が鋭いのが特 徴で ある。
初期 ヒー トクラ ックは写真 に示す よ うに熱応力に よ り肉眼で は検 出で きない微細 な等 方的な ネ
・ト状畔 成され・これが昇盤 麟 目対的に高いゲート部の賑 線上の激 れ部において勲
応力の大 きさとの関係 で この場合湯流れ方向 に対 し直角 の方向 に長 く,深 く進展 して行 く。
この場合,写 真5に み られ るよ うに初期 の進展 は型材 の ファイバー組織 に沿 って縞状偏析 問の























繰 り返 し応力 の作用 に対す る ヒー トクラックの進展 特性が型寿命 を左右す る重要 な要 因 とな る。
形態⑪ はアル ミ溶湯温度が高 い(た とえば700℃)場 合 に生 じやす く,熱 塑性歪 みによる クラ
ックの開 口が とくに大 き く,逆にクラックの先端の角度 は(1)の場合 に対比 して鈍角状 を呈す るのが
特徴 であ る。型 エ ッジ部等昇温 しやす く大 きな熱応力 を受 ける型部分 に生 じや す い。 ヒー トクラッ
クを生 じた型面 は高温 への昇温 によ り焼 もどし効果 を受 け,軟 化 をともな ってい る場合が多 い。
クラ ックの開 口による肌 あれ によ り寿命 に至 るが,ク ラ ックの先端 は相対的 に鈍角化 し,ク ラ ッ
クの内部へ の進展 は抑制 される傾向 にある。型寿命の向上 には高温強度の改善が不可欠で あ る。
(2)ヒー トクラ ックの発生 乳進展 への関係要因 と型材 の材質 因子
一般 の①型 ヒー トク ラックの場合 について耐 ヒー トク ラック性 を左右 す る材質因子 をま とめた
結果 を表4に 示 す 。
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外 観 ×2断 面 クラ ック形態 ×100
写真6ア ル ミダイカス ト型 ヒー トクラ ヅク形態例 一⑩
表4ヒ ー トクラ ックの発生,進 展へ の関係要因 と要求 特性
段 階 推進応力 関係 型 材 要 因 作 用 効 果
i型 材 要 求 特 性
(1)高温 強度 一 急熱急冷 サイクル 基本的考 え方
(2)物理的性質 1にお ける (1)初期 ク ラ ック発生 まで の
熱伝導率 塑性歪み量に shot数増 大
初 期
熱膨脹係数 影響 (II)発生 クラ ックの進展 の抑制
ク ラ ッ ク 熱 応 力 (1)高温 強 度
(3)延 性 切欠感受性に
発 生 (2)延性,耐 ク ラ ヅク進展 性
影響




(1)耐ク ラ ック進展 性 クラ ックの進展 (4)耐摩 耗性
一 一





機 械 的 (2)高温 強度 ・ 急 熱急 冷 サ イクル (1)昇温 温 度
進 展 応 力 にお ける (2)金型面冷却の急冷度
(3)物理的性質
塑性歪み量に影響 (3)金型寸法,形 状 な ど
※ 金型 仕上研摩 条痕 も同様 の効果 を与 える。
その他表層部残留応力 もヒー トクラ ック特性 に関与 。
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ヒー トクラ ックの段階 は初期 クラ ックの発生段階 とク ラックの進展段階 の二 つに分 け られ る。
初期 クラ ックは熱応力 を推進応力 として微細 に等方的 に発生 す る。型材特性 と して重視すべ きも
の は,ま ず熱 応力 に耐 え,熱疲労クラヅクの発生 を抑制 す るた めの高温強度,っ ぎに熱応力 の大 小
に関係 す る熱伝導率,熱 膨脹係数 な どの物理的 性質,ま た冷却 時の型 面に作用す る引張 応力 によ
る クラ ック発 生 を防止す るための延性 が あげ られ る。
つ ぎに,問 題 とな るクラ ックの進展段 階にお いては熱 応力 のみでな く,ク ラ ック部へ の アル ミ
溶湯の喰 い込みや,ク ラ ック縁部 への アル ミ溶 湯の衝突,型 締め型 開 き,製 品押 出に ともな う諸
応力な どの機 械的応力を も推進応 力 とす る もので,型 材特性 としては,ク ラ ックの内部へ の進展
段階においては,ま ず,耐 疲 労 クラ ソク進展特性,延 性が支配的 とな:り,ついで高温強度,物 理
的性質が関与す る と考 えられ る。
型寿命向上の ためには,
(a)初期 クラック発生 までのshot数 を増大 させ ること,
(b)発生 した クラックの進展速度 を低 く抑 える こと,
が重要 と考 え られる。
(b)につ いては実体 の横方向 の靱 性,延 性 を低下 させ る縞状偏析の低減の ための素材製造条件の
検討 および靱,延 性の水準 を左右す る熱処理組織 の検 討が必 要 と考rxられ,疲 労 ク ラック進 展特
性,平 面歪み破壊靱性値 を含めた特性評価が必要 と考xら れ る。
1.2.3銅合金押 出内筒(イ ンナーライナー)
18)
熱 間押 出加工 の概要 を図7に 示 す。
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この ため ビ レッ ト温度が700～1,050℃(たとえば黄銅:700℃,Cu-Ni合 金:1,050℃な ど)
で高 い銅合金押 出の場合,ダ イス,イ ンナーライナー(内 筒)な どの工具 は作業時応力の作用 を
受 けつつ被加工材 か らの熱伝達 によ り,工 具 の焼 もどし温度 を越 えた高温 に昇温 し,こ れによ る
軟化が漸次深層 に までお よんで行 くもので ある 。この よ うな条件 の もとで,イ ンナーライナーの
へ た り,割 れや抜 けを抑制 し,所 期 の工具寿命 を維持 す るた めには,工 具 の材質お よび熱処理条
19)
件,設 備1使 用 条件 の適切 な組合 せ による総合対策 が とくに重要で ある。
従来 とくに被 加工材 と直接 接触 す る内筒(イ ンナー ライナー),ダ イスのへた りによる短寿命
が問題 とされて来て いる。
SKD8よ りな る内筒(イ ンナーラ イナー)の 代表的損耗形 態の外観例 を写真7に 示す 。ダ イ
ス側端面 よ り60～180mmの部分 に くぼ みを生 じ,正 常 な作業の続行 が不可 能 とな った もので,
これが代 表的な寿命現象 で ある。
これ よ りさらにダイに近 い内径位置で は被加工材の肉流れ の生 じない一種 のデ ッ ドゾー ンが形
成 され,デ ッ ドゾ ーンとの境界位置 に くぼみを生 じるもので,こ れは押 出時の肉流 れ と,こ れ に
と もな う応力状態 との関係 によ る もの と思 われ る。 くぼみ部 の縦断面 の ミクロ組織 の観察結果 に
み られ るよ うに素材の ファイバ ー模様 は くぼみ面 に沿 って流 れてい ることが観測 され る点 よ り,
くぼみは摩擦やが じ りな どではな く,塑 性流動(へ た り)に よ り生 じた もの と推察 され る。
写真7に くぼみ部表面 およ び,使 用時 の昇温温度 の低 い ステ ム側(ダ イス反対側)外 周部 の炭
化物分布の状況の抽出 レプ リカ法 による電顕像 を示 してい るが,く ぼみ表面部 では炭化物の凝集
が大 きくすす んでお り,正 常部 との対比 にみ られるよ うに強化 を形成 す る微 細析出炭化物 の分布
はみ られな い。
硬 さは ダイス側表層部 において は焼 な ま し硬 さの水準(HRC18..5)まで低下 している。この
硬 さ低下 は漸 次外周 面付近 に まで もおよんで行 くのが普通 で ある。
一方 ,ダ イス側 に対 し反対側 の端面 に近 い位置 では,ビ レ ッ トとの接触時 間は短 いため硬 さの
減少 は少 ない 。
上記損耗形態 よ り材質面か らのへた り寿命改善 のためには高温 に昇温保持 され,漸 次組織変 化




くぼみ部 縦断面 ミクロ組織 X15
XO.2
X4,000x20,000
炭 化 物分 布 の 状 況(抽 出 レプ リカ電 顕 像)
写 真7銅 合 金押 出 内 筒(SKD8)く ぼみ 状 損 耗 と ミク ロ組 織 形 態(外 径310皿m,内 径220mm)
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1.2.4アル ミ押 出 ダイス
アル ミ押 出の場合 の ダイスにかか る負荷 条件 の特徴 としては被加工材 の温度 は480℃前後 で低
く,熱 的負荷 は小 さいが,主 な対象製品が鋭 い角部 を有 す る建築用 サ ッシな ど形状的 に孔型隅角
部が鋭 い形状 にな って居 り,応 力集 中をまね きやす い ものが多 い ことにあ る。 したが って,従 来
のダ イスの性能上 の主 な問題 点 としては,ダ イス孔型隅 角部 か らの割 れ,ベ ア リング面(押 出加
工 面)へ の被加工材 の焼付,ベ ア リング面 の摩耗 肌あれ などであ る。
ダイスの損耗 の主 な形態例 を写真8に 示 した。
上記焼付,摩 耗,肌 あれ を抑制 す るため ダイスには窒 化処 理(た とえば塩浴窒化570℃×4h)
が施 され,使 用 の途次,型 面 の手直 し後 に適宜再窒化処理(最 高10回程度 まで)が 施 され る。本
用途 には,従 来靱 性が高 く,高 い窒 化硬 さの得5れ る5Cr系 のSKD61,SKD62な どが使用
されてお り,熱 処理 につ いては,焼 入冷却 時の孔 型隅角部か らの割れや歪 み を防止す るため油焼
入 は採用 されず,衝 風冷却 によ る焼入が採用 されてい る。
この アル ミ押 出の分 野 にお いて も近年 寸法の大 きい建材押 出の増加 によ りダイスの大型化(た
とえば直径200皿-D→350皿mなど)し,使 用 時の曲 げ応力 の増加 によ りダイスの擁 み を生 じ,こ れ
に起因す る押出製品の寸法の変化 によ るダ イスo早 期寿 命が問題 とな って来た 。また ステ レオパ
ネルな ど複雑形 状品の押出 しが増加 し,ダ イス薄 肉部か らの折損や曲が りが問題 となって来た 。
これ らは上記使用途 次,ダ イスに施 され る塩浴 窒化処理 の繰 り返 しに よ るダイスの軟 化(た と
えば当初HRC50の ものが,タ フ トラ イ ド処理10回 の繰 り返 しによ りHRC42に 硬 さ低 下)に
よ り加速 され る傾 向がみ とめられてい る。
したが って,ア ル ミ押 出用 ダ イス材料 として も従来のSKD61,SKD62な どに対 し,常温 ～
高温の強度,焼 もどし軟化抵 抗が大 きく,か つ窒化表面か らのク ラックの発生,進 展 に対す る抵
抗性 は同等の型材が必要 となって来 た。
以上に示 した熱間金型の損耗の ミクロ組織的形態および顧客要求 を踏まえ,代表的現用熱間工
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SKD61などマルテ ンサイ ト系熱間工具鋼 の型材 を焼入後600～650℃前後の温度 で焼 もどし
して,あ らか じめ切 削可能 な硬 さ(一 般 にブ リネル硬 さ,}IB401以下)と し,そ の後型加工 し
て使用 す る方 式は熱 間 プ レス鍛造 用型 につ いて従来広 く採用 されて来 たが,近 年型寿命 の向上 を
目的 として低C析 出硬 化型熱間工具鋼 の適用がすす んで来 た。
本鋼 は焼 入状態でHB401程 度 以下の硬 さの低Cの ベ イナイ ト組織 とし,析 出硬化開始温度以
下の400℃付 近で焼 もどし後型加 工 を行 な い,使 用時の型表面部の高温へ の昇温 を利用 して型面
に析 出硬 化 を生 じ させ,型 寿 命の向上 をはか る もので あ る。低C析 出硬化型熱間工具鋼 の開発 は
1953年当時すでに"Alpha-MolybdenumIron"として高温硬 さ,耐 ヒー トチ ェック性 をみ
とめ られていた0.2C-3Mo鋼 にNiを 添加 し,焼 入性,靱 性 を改善 した0.2C-3Ni-3Mo
20)21)
鋼 には じまる。
以来,析 出硬 化型熱間工具鋼 として は もっぱ ら本鋼が使用 され,型 製作納期の短縮 とあわせ て
安定 した型寿命 向上 の効果 を もた らして来たが,近 年 よ り高 い耐摩耗寿命へ の要求が高 ま り,こ
の面 か らの特性 改善 が急務 となって来た。
熱 間鍛造用 金型 は表 面部の損耗 あるいはク ラックの 内部へ の進展 によ り寿命 に達す るが,前 者
の表面部損耗 に対 して は高温強 度が,後 者の クラ ックの内部へ の進展 に対 して は靱 性が重要 であ
り,課 題 であ る耐摩耗寿 命改善 には高温 強度の改善が と くに重要 であ る。
22)
従来 ベイナイ ト組 織 と高温 強度 との関係 につ いての報告 としては,た とえばBUC田 ら の も
のがあ り,蒸 気 ター ビン用途の1Cr-Mo-V鋼 について,急 冷焼入 にょ るマルテンサ イ ト組
23)
織 の場合 よ りも焼入冷却速度 を制 御 して得 た塊状(granularormassive)の上部 ベ イナイ ト
24)^一26)
組織 の場合 の方が ク リープ強度 がす ぐれ てい ると報告 してお り,ま た同種 の報告 があ る。
一方 ,ベ イナ イ ト組織の生成 あ るいはベ イナイ ト組織 の形態 と靱 性 との関係 については構造 用
27)
合金鋼 につ いて研究例 が あ り,組 織の分類,衝 撃試験 におけ る遷移温度 によ る評価,へ き開破壊
2g)29^一31)32)
にお ける破面単位 に対応す る有効結晶粒径,炭 化物の析 出分布形態,さ らに基地 の本質 的な延性
など関係因子の整理 が行 なわれ てお り,高温 域 で生成 した上部 ベ イナイ ト組織 に対 す るマルテ ン
27)29)32)
サ イ ト組織,低 温 域 で生成 したベ イナイ ト組織 の優位性が示 されてい る。
また,マ ルテ ンサ イ ト系熱間工具鋼 について焼入冷却速度 の低下 によ り,炭 化物 の粒界析 出や
一20一
33)34)
ベ イナ イ ト組織生成 をまね き,こ れが焼 もどし後の靱 性の低下 をまね くとの指摘が な され ている。
一方 ベ イナイ ト組織 を基本 とす る析 出硬化型熱間工具鋼 につ いては ,各種特性の解明はかな り
行 なわれて はい るが,ベ イナ イ ト組織 と高温強 度,靱 性 との関係 につ いての基礎 的な解 明 は十分
ではな く,こ の点の解明が今後の耐摩 耗寿命の改善 を検討す るための重要な課題 と考 え られ る。
なお,析 出硬化型鋼の場合焼 もどし温 度 は400℃以下で低 く,焼 入時の残留応力が焼 もど し時
十分解放 されないため金型の焼入 には残留応力値 を極力低 くお さえるため,急 冷焼入 は採用 され
ない。
上記 の点 よ り本研究 ではまず0.2C-3Ni-3Mo鋼 について,
(a)ベイナ イ ト組織 と析 出硬化特性,高 温引張強 さ,高 温 ク リープ破断強度 な ど高温特性 との関
係 を,と くに急冷 によ って得 た マルテ ンサ イ ト組織の場合 と対比 しつ つ,炭 化物の析出お よび
凝集挙動 の観察 を もとに検 討 した。
一方 ,
(b)靱性 の評価 に関 し,熱 問鍛造用金型 の割 れは,(1)初期 クラ ックの発生,ω 繰 り返 し応力下で
の クラ ックの進展,(皿)クラ ックが ある限界深 さに達 した段階 での大割 れ,の3段 階に分 けられ
ることを先記 したが,本 研究 では靱 性 として上記 ①,⑩ の陵階 の特性 を対象 とし,① につ いて
は疲労 ク ラック進展特性,⑪ については平 面歪 み破壊靱性値 によ る評 価 を行な い,ま た衝撃遷
移特性,引 張試験 にお ける延性 によ る評価 を併 用 し,ベ イナイ ト組織 と靱 性 との関係 を,と く
に急 冷 によって得 た マルテンサ イ ト組織 の場合 と対比 しつつ検 討 した。
さらに,こ の結果 に もとず き開発 を行 なった耐摩耗 寿命 改善材 につ いて,特 性 と ミク ロ組織
要因 との関係 の詳細 な吟味 を行な った。
(2)マルテンサ イ ト系鋼
現甫熱 間工具鋼は既述 の析 出硬化型鋼 を除 き,大 部分 はマ ルテンサイ ト系鋼 に分類 され る。こ
の うち,も っ とも多 く使用 され ているの は空気焼 入性 を備 え,高 温 強度,靱 性 をバ ランスよ く兼
備 した0.4C-5Cr-Mo(W)一V系 鋼SKD6,61,62な どで,そ の用途 は熱間鍛造,ア ル ミ
ダ ィ カス ト,ア ル ミ押 出,銅 合金押 出な どあ らゆる分野 にわた っている。 これ ら5Cr系 鋼 を基
本 とし,よ りす ぐれた高温強 度 を要求 される用途 には油焼入鋼 である0.35C-3Cr-3Mo-0.5
V鋼SKD7,0.4C-4.4Cr-4.2W-2V-4.2CoSKDSが,また逆 に,よ りす ぐれた靱 性 を
要求 される用途 には同 じく油焼入鋼,0.55C-1.7Ni-1.2Cr-0.35Mo-0.15V鋼SKT4クラ
スが適用 され,用 途別適材体系 を構成 してい る。
これ に対 し,近 年の成形加工技術 の進歩,各 種合理 化を目的 とした成形条件 の変化 は熱 間工具
、に対 し,よ り多様 な新 しい要求を提 起 し,新 た な開発が必要 とな って来た ことは1.1に記 した。
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一般 に マルテ ンサ イ ト系鋼 であ って も,そ れぞれ の大 きさを持 った工具 を焼入す る場合,冷 却
速度 と焼入性 との 関係 においてベ イナイ ト組織の生成 をまね き,こ れが靱 性,高 温強度 に影響 を
与 えることが報告 されて いる。
したが って熱 間工具鋼 の特 性の評価 を行 な う場合,こ のよ うな ミクA組 織挙動 の把握 を もとに
した検討が重要 であ るが,従 来 このよ うな検討 は十分 に はな されて いない。
上記観点 か ら,ま ず現用 の代表鋼 であ るSKD61,SKD7お よびSKD8,さ らにSKT4に つ




試 料はo.2c-3Ni-3Mo鋼(以下3Ni-3Mo鋼)で,化 学組成 を表5に 示す。素 材断面寸
法は300mm×300mmで,弧光式電 気炉 で
溶製 し,鍛 錬成形 比6以 上 に熱 問成形 し,表5試 料 の化学組成(wt%)
850℃で焼 な ま し処 理 した 。
各試験片 は中心 と隅角 との中間位置か
ら鍛伸 方向に平行 に採取 して実験 に供 し
た 。
(1)焼入冷却 速度 による ミクロ組織挙動 の観察
1,000℃で30minオーステナ イ ト化後,種 々の冷却速度 で焼入 した場合の ベ イナ イ ト変態の
挙動 を ミクロ組織,硬 さ測定(ロ ック ウェルCス ケール,HRC)に よ り調べた 。
36)
つ ぎに,半 冷時間(以 下半冷)60minの冷却 によ り生成 した上部 ベ イナ イ ト組織(以 下 上部
ベ イナ イ ト)お よび油冷 によ り生成 した マルテ ンサ イ ト組織(以 下 マルテ ンサ イ ト)の各試料 を
400℃か ら700℃までの各種温度 で焼 もどした場合 の炭 化物 の析 出,凝 集挙動 を抽 出 レプ リカ電
顕観察,X線 回折,電 子線 回折 に よ り調 べた。また,焼 入組織 にお ける残留炭化物 の量,平 均粒
径 を映像分析計 によ り測 定 した。焼 入焼 もどしにお ける残留 オース テナイ ト量 の変化 をX線 法 に
よ り測定 した 。各試験 にお ける試験片 の寸法は12mm×12mm×6m皿で ある。
② 機械 的性質 の測定
焼入冷却速度 と焼 もどし(400℃,575℃)後 の平 面歪 み破壊靱 性値(以 下破壊靱性値)KIC
の挙動 を測定 した 。また,半 冷60minの 冷却 によ り生成 した上部 ベ イナイ トおよ び油冷 によ り
生成 した マルテ ンサ イ トの場合 につ き,
(a)700℃までの各 種温度 で焼 もどした場合の引張 性質,シ ャルピー衝撃 値,
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c Si Mn Ni Mo
0.21 0.32 0.71 3.15 3.24
400℃焼 もど し後
(b)700℃までの各種温度 で試験 した場合 の引張性質,シ ャル ピー衝 撃値,
(c)疲労 クラ ック進展特性(切 り欠 き疲労 クラ ック進展性試験,小 野式回転 曲 げ疲 労試験),
(d)衝撃遷移特 性,
(e>高温 ク リープ破断強度(700℃,15ks/mm2)を求 めた。
(3)試験方 法 と試験片 の形状,寸 法
(a)破壊靱性試験:ASTME399Compacttension試験片(W=30.Omm,一部51.Omm)を用
いた。
(b)引張 試験:常 温,高 温 とも平行部径6.35mmの試験片 を用 い,破 断 までの全伸 び算 出は標点
距離25.4mmによ った。また,加 工硬化性大,小 の 目安 として最大荷重 に達 す るまでの伸 び
37)
(均一伸 び)を 測定 した。この場 合の標 点距離 は30.ommである。
(c)切り欠 き疲労 クラヅク進展性試験:破 壊靱 性試験片 と同種の試験片(W=30.0皿m)を 用 い,
同様 に予備 疲労 クラ ヅクを入れたの ち550kg220kg,5cycles/secの繰 り返 し引張荷重 を
与 え,繰 り返 し回数 に対す るクラ ヅクの深 さを測定 した。
(d)衝撃遷移特性試験:2mm深 さVノ ッチ シャル ピー試験片 を用 い20～300℃ で試験 を行 ない,
破面 な らびに エネルギ ー遷移挙動 を調べ た。
(e)高温 ク リープ破断試験:平 行部径10.Omm,標点距離50.Om皿とし,昇 温 時間1.5h,均 熱
1.Oh後負荷 す る方 式 とした。
2.2.2実験 結 果
(1)焼入冷却速度 によ るベ イナイ ト組織形態 の変化
オ ーステナ イ ト化温 度1,000℃か ら半冷10～60m圭nで 連続冷却 した場合の ベ イナイ ト変態
線 図 を求 めた結果 を図8に 示す 。
また,1,000℃か ら油冷 および半冷10～60minで焼 入冷却 した場合 の組 織の光学顕微鏡像 を
写真9に,二 段 レプ リカ電顕 像 を写真10に 示す 。
油冷 では ラス状 マルテ ンサ イ トに少量の下部ベ イナ イ トが混 在す る組織 を示すが,半 冷10min
では マルテ ンサ イ トの場合 よ りも長 い ラスを持 ったベ イニテ ィックフ ェライ ト型の ラス状上部べ
27)
イナイ ト(B-1型)を 約30%生 成 し,半 冷20minで は上部 ベ イナ イ ト量 は70%を 越 える
とともに,ラ ス幅 を増大 す る。半冷30minで は試料全面 にわた って幅の広 い塊状上部 ベ イナィ
21聡
り,粒内,粒界に片状の囎 オーステナ,トない し。れ魔 温での変態生成物の分布量が




















図8連 続 冷却 ベ イナイ ト変態線 図
(3Ni-3Mo鋼)
半冷60min
オ ー ス テ ナ イ ト化温 度:1,000℃ ×30min
写真9焼 入冷却速度 に よる焼入組織 の変 化
(3Ni-3Mo鋼,光 学顕微鏡像) X400
一24一
写真10 焼入 冷却速度 による焼入組織 の変 化
(3N1-3Mo鋼,二 段 レフoリカ電顕像) X4,000
は半冷10mln:0.5μm,半冷30min:0.9μn1,半冷60mln:1.0μmであ る。
残留 オーステナイ ト量 は油冷:15%,半 冷30min:14.0%,半冷60mm:16.0%で ある。
オーステナイ ト結晶粒度はJISNα65,残留炭化物の面積率は0.93%,平均粒径は0.31μmである。
油冷 によ り生成 した マルテ ンサ イ トの場合 のほぼ平行 にな らんだ ラスの束の大 きさに対 し,上
部ベ イナイ トの場合 の同一方向 にな らんだベ イナ イ ト粒 の束 の大 きさは明 らかに大 きい。
へ き開破壊 の破面単位 に対 応す る有効結晶粒径 は上記束 バ ン ドル(Bundle)に相 当また はこれ
28)
に含 まれ る コハ リァン トパ ケ ノト(Co-var・antpacket)の大 きさに対応す る とされてお り,上
部 ベ イナイ トの場合 の方が有効結晶粒径 に対応 す る組織単位が大 きい と判断 され る。
(2)焼もどしにお ける炭 化物 の析 出およ び凝 集挙動
半冷60mlnの 冷却 によ り生成 した上 部ベ イナイ トおよび油冷 によ り生成 した マルテンサイ ト
の各試料 につ いて,400℃ と700℃との問の種 々の温度 で2h焼 もどした場合の抽 出 レプ リカ法
によ る析 出炭化物 の状 況お よび凝集形態 の電顕組織 を写 真!1,12に,また,炭 化物のX線 お よび
電 子線回折 によ る構造 同定 の結果 を表6に 示す 。
一25一
写真11 油焼入後 の焼 もとしにおける炭化物の析 出,凝 集挙動
(3Ni-3Mo鋼,抽 出 レプ リカ電顕 像)×20,000
写真12 半冷60min入 後 の焼 もとしにお ける炭化物の析出,凝 集 挙動
(3N1-3Mo鋼,抽 出 レプ リカ電顕像)×20,000
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表6X線 お よび電 子線 回折 によ る炭 化物 同定結果
(3Ni-3Mo鋼)オ ーステナイ ト化温度1,000℃×30min
焼 もど し温 度(℃)×2h、
焼入まま




油 冷 (密集棒状)(密集棒状)(密集棒状)(針 状) (針 状)
電子線 一 『 MsC MsC(針 状)
MsC





60min (雲 状) (雲 状) (針 状) (針 状)
電子線 『 『 一 MzC MZC MzC MzC
0内 の数字 は チ ャー ト上 の回折 図形 の高 さ(目 盛)を 示す 。
M6C:(422)面,M2C:(100)面
マルテ ンサ イ トを焼 もどした場合,焼 もどし温度500℃以下 で旧 オー ステ ナイ ト粒界お よびラ
ス境界 を主体 に棒状のM3Cが 析 出す るが,500℃を越 える温度 でM2Cの 生成 とと もにほ とん
どが消失 し,550℃で基地中 への微細 なM2Cの 析 出がす すむ。
600℃では旧 オー ステナイ ト粒界 および密 に分布 す るラス境界 を主体 にM6Cの 析 出が み られ
るが,全 体 として析 出炭化物 の分布密度 は高 く保 たれて いる。650℃では炭化物 の凝集が 明 らか
に進み,旧 オーステナイ ト粒 界,マ ルテ ンサ イ トラス境界 を主体 に小 粒状のM6Cが 生成 し,針
状のM2Cの 成 長 と分布密度 の減少 がみ られ る。
一方 ,上 部 ベイナイ ト焼 もど しの場合,焼 もどし温度500℃以下でのM3Cの 析 出はほ とん ど
生ぜず,550,600℃で微細 なM2Cの 析 出がすすみ,600℃でのM2Cの 分布密度 は マルテン
サ イ トの場合 よ りも高 い。、650℃ではやや針状のM2Cの 成 長が み られ るが,マ ルテンサイ トの
場合よ りもM2Cの 分 布密度 は高 い。
なお,焼 もどし温度600,650℃での旧 オーステ ナイ ト粒 界へ のM6Cの 優先析 出の傾向 はマ
ルテンサイ トの場合よ りやや大 きい。
一方 ,透過電 顕 による観察 では,焼 入状態 ではマ ルテ ンサ イ ト,上部 ベ イナイ トの場合 と も高
い転位密度 を有 して いる。写真13に550～650℃ 焼 もどしの場合の透過電顕像(×100,000)を
示す 。マルテンサ イ トの場合,焼 もど し温度500℃よ り転位上への微細 な炭化物の析 出が み とめ
られ,550℃で増加 し,600℃で針状 の形 態が明確 とな り,650℃では転位外へ の針状の大 きな




写真13油 冷 および半冷60min焼入後 の焼 もどしにお ける炭 化物析 出挙動の透 過電顕 によ る観察像
(3Ni-3Mo鋼)× ユ00,000
一方 ,上 部 ベ イナイ トの場合,焼 もどし温度600℃では微細炭化物の成長 はマルテンサ イ トの
場合 よ り少 な く,650℃では針状 の発達が み とめ られ るが,マ ルテ ンサ イ トの場合 よ り分布密度
はやや高 い。
(3)焼もどし温度 によ る残留 オーステナイ ト量 の変化
半 冷60minの 冷却 に より生成 した上 部ベ イナ イ・トおよび油 冷によ り生成 したマルテンサイ ト
試料 について400℃と600℃との間の種 々の温度 で2h焼 もどした場合 の残留 オーステナイ ト量
の変化 を図9に 示す 。
残留 オ ーステナ イ トは500～550℃の焼 もど しで大半 は分解 す るが,上 部 ベ イナ イ トに と もな
う残留 オーステ ナイ トは一一部600℃焼 もど し後 で も残存 している。
(4)焼入冷却速度 によ る破壊靱 性値KICの 変化
油冷 および半 冷30と60minで焼入 冷却 のの ち,標準 の400℃および析 出硬化状態の575℃に
て2h焼 もど した試料 につ いてKICを測定 した結果 を図10に示 す。
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図10破 壊 靱 性値KICに お よ ぼ す焼 入冷 却 速 度 の影 響
(3Ni-3Mo鋼)
400℃焼 も ど しで はKICは 油 冷 に よ る マ ルテ ンサ イ トの場 合 が もっ と も高 く,342kg/mm2・V痂i
の高 値 を示 し,半 冷30minで は減少 は僅 か で あ り,半 冷60minで も265kg/皿2・Viiiiffで高 い水
準 を保 つ 。
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kg/mm2・mm(HRC47.4)で極端 な低値 は示 さな い。
(5)焼もど し温度 によ る引張 性質,シ ャル ピー衝撃値 の変 化
半冷60minの 冷却 によ り生成 した上部 ベ イナイ トおよび油冷 によ り生成 した マルテ ンサ イ ト
の各試料 につ いて,200℃ と700℃の問の種 々の温度 で各2h焼 もど した場合の引張性質,シ ャ
ル ピー衝撃値 の変化 を図11に示 す 。
引張強 さは標準 の400℃焼 もどしでは マルテンサイ ト:i42kg/皿皿2,上部 ベ イナイ ト128kg/mm2
で上部 ベ イナイ トの場合 の引張強 さの水準 が低 い。引張強 さは焼 もどし温度500℃以下 では上部





























まま 焼 もど し温度(℃)×2h
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i
ベ イナイ トの場合 の方が低 く,525～575℃で マルテ ンサイ トの場合 と同等 とな り,575℃で両
組織 の場合 とも最高値 を示 し,600℃以上 では上部 ベ イナイ トの場合 の方が 高い。両組織の場合
と も比例限 は焼 もどし温度600℃で,0.2%耐 力 は575℃で最高値 を示すが,そ の値 は上部 ベ イ
ナイ トの場合 の方が低 い。
均 一伸 びは焼 もどし温度625℃以下 で上部 ベ イナイ トの場合 の方が大 きいが,と くに500℃以
下でその差が大 きい。
全伸 びは500℃以下 で上部 ベ イナイ トの場合 の方が大 きい。 シャル ピー衝撃値 は焼 もどし温度
200℃か ら575℃にか けて漸減 し,マ ルテ ンサ イ トの場合,さ らに600℃にかけて漸減す るが,
上部ベ イナイ トの場合 は
オーステナイ.ト化温度:1,000℃×30min
550～600℃で低下がや
や大 き く,マ ルテ ンサ イ





よ り生成 した上部 ベ イナ
イ トおよび油冷 によ り生
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試 験 温 度(℃)×10min
僅 験糠 讐1:35mmOmm/min(卿一,ド))
図12引 張 性質お よび シャルピー衝撃値 におよぼす試験温度 の影響
(3Ni-3Mo鋼)
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600℃以下 では マルテ ン'サイ トの場合 の方が耐力,引 張強 さが高 く,600～650℃を境 に高温
側で上部 ベ イナイ トの場合 の方 が高 い 。伸 びは600～650℃で大 き く減少 し,低 値 を示すが,650
℃以下 で上部 ベ イナイ トの場合 の方が大 きい 。シャル ピー衝撃値 は200～250℃で極大 を示 し,
その値 は上部 ベ イナイ トの場合 の方が 明 らか に高 く,450～650℃で減少す るが650℃以下 で上
部 ベ イナイ トの場合 の方が高 い。
(7)焼入冷却速度 によ る切 り欠 き疲労 クラ ヅク進展特性 の変化
半冷60minの 冷却 によ り生成 した上部 ベ イナ イ トお よび油冷 によ り生成 したマルテ ンサ イ ト
の各試料 について,400℃ ×2h焼 もどし後,2.2.1に 示 した方法 によ り550kgご20kg,5
cycles/secの繰 り返 し引張荷重 を与 えた場合の繰 り返 し回数 とクラック深 さの関係 を 図13に






























































































切 り欠 き疲 労 ク ラヅク進 犀性試験結果
(3Ni-3M・鋤
一32一
(8)焼入 冷却速 度 による衝撃 遷移 特性の変化
半冷60minの 冷却 によ り生成 した上部 ベ イナイ トおよび油冷 によ り生 成 した マルテ ンサ イ ト
の各試料 について,400℃×2h焼 もどし後Vノ ッチ シ ャルピー試 験片 による20～300℃での衝


























図14Vノ ッチ シ ャ ル ピー衝 撃 値 に お よ ぼす 試 験 温 度 の影 響(3Ni-3Mo鋼)
オー ステナイ ト化 温 度:1,000℃×30min
400℃×2h焼 もど し
写 真14Vノ ッチ試 験 片 に よ る衝 撃 遷 移 特 性 試 験 後 の破 面 の 走査 電 顕 像(3Ni-3Mo鋼)×1,000
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50%脆性破面遷移温 度 は マルテンサ イ トでは20℃以下,上 部 ベ イナ イ トで は50～100℃で マ
ルテンサイ トの場合 の方が低 いが,上 部棚(shelf)エネルギー値 は上部 ベイナ イ トの場合 の方
が高い 。
延性破面温度域 におけ る破 面形態 については,マ ルテ ンサ イ トの場合 の方が デ ィンプルの平均
径が相対的 に大 き く,か っ極微細 のデ ィンプルの密集部が混在 す る傾 向が小 さ く,か つ試験温度
の上昇 に と もな うデ ィンフ。ル径 の増加 の程度 が大 きい。
(9)焼入冷却速度 によ る高温 ク リープ破断強 さの変化
半冷60minの 冷却 によ り生 成 した上 部ベ イナ イ トおよび油冷によ り生成 した マルテ ンサイ ト
の各試料 につ いて,400℃ ×2h焼 もどし後700℃,15k9/mm2の条件 で クリープ破断挙動 を測定
した結果 を図15に 示す 。

















































ω 焼 もどしにおけ る ミクロ組 織 の変化
標準の400℃焼 もどしで,油 冷 によ り生成 した マルテ ンサ イ トの場合,旧 オーステナ イ ト粒界
お よび ラス境界 を主体 にM3Cの 析 出が多 くみ られ るの に対 し,半冷60minの冷却によ り生成 し
た塊状上 部ベ イナ イ トの場合,M3Cの 析 出が ご く僅 か しかみ とめ られ ない。
この原 因は上 部ベ イナイ ト変態に と もな うオーステナイ ト側 へのCの 移動 によ り生成 ベ イナ イ
22)38)
トのC過 飽和度 が小 さいこと,高C化 した残留 オ ーステ ナ イ トの安定 化,析 出の場所(site)と
22)24)
してのベ イナィF粒 境界 の分布密度が マルテンサ イ トラス境界 のそれよ り低 い ことな どが あげ ら
れ る。
本鋼の場合,焼 もどし温度が600℃か ら650℃に上昇す るの に伴 ない,基 地 中のM2Cの 成長
と分布密度 の減少が顕著 に進 む こと,ま た この場 合,上 部ベ イナイ ト化 に ともない旧オー ステナ
イ ト粒界へのM6Cの 優先析 出傾 向 は増加 す るが,そ の程度 は小 さい ごとが み とめ られた。 この
点 につ いては,
(a)本鋼 にお けるよ うにM2C単 独 の析 出によ る強 化の場合 には,Mo(W),V共 同添 加鋼 にお
けるMC,M2C複 合析 出 による強化の場合 よ りもM2Cの 成長が はや くすす むこ とは,R.
39)40)41)
SIMCOEら,R.WK.HONEYCOMBE,上 田 ら に よ り指摘 されてお り,本 実験 の結
果 は これに合致 して いる。 したが って,Mo(W),V共 同添加の面か ら析出炭 化物(MC,
M2C)の成 長 を抑 え,焼 もどし温度650℃におけ る強度 を改善す る ことは可能 と考 え られ る。
また,
(b)焼もどしが進 むにっれてM2Cは 成 長 し,そ れ 自体粒状のM6Cに 変態 す る場合の あ ること
42)
が指摘 されてい るが,本 鋼 の場合 旧 オーステナイ ト粒界へのM6Cの 優先析 出傾 向が小 さいの
は,こ の現象が一因 と考 え られ る。
上部 ベ イナイ トの場合 の方が マルテ ンサ イ トの場合 よ りもM2Cの 成 長 と分布密度 の減少 を
生 じに くいのは,M6C析 出の場所 として,上 部 ベ イナイ ト粒境界 の分布密度 が マルテ ンサ イ
トラスのそれよ りも格段 に低 く,こ の ため上部 ベ イナイ トの場合 の方が旧 オーステナ イ ト粒界
への優先析 出の傾 向はやや大 きいが ,全体 としてM6Cの 析 出,凝 集が進 みに く く,こ れ に関
連 してM2Cの 成 長 と分布密度 の減少が マルテ ンサイ トの場合 よ り遅 れ るため と思わ れ る。
上部 ベイナイ トに ともな う残 留 オーステ ナイ トが と くに安定で,600℃焼 もどしで も一部残
存 す るの は,Ni含 有量 が高 いこ とが原因 と思 われ る。
以上,マ ルテンサ イ トの場合 に対比 して半冷60minな ど実用焼入冷却速度 で得 られ る上部 ベ
イナイ トの場合 の特徴 は,
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(a)焼入組織 に関 しては,塊 状化,有 効結 晶粒径 に相当す る組織単 位の増大,Cを 濃化 した多量
(約15%)の残 留 オ ーステナ イ トの生成,
(b)焼もどし』において は,500℃以下でM3Cの 析 出が ほ とん どない こと,強 化に寄与するM2C
の凝集抵抗 が大 きい こと,
(c)凝集段階の析 出炭 化物M6C等 の析 出位置 につ いて は,上 部 ベ イナ イ ト化 によ り,旧 オ ース
テナ イ ト粒 界への優先析 出の傾 向 は増加す るが,そ の程度 は小 さいこ と,な どである。
これ らの組織挙 動が高温強度,靱 性,延 性に与 える影 響 にっ いて考察 を行な った 。
(2)焼もど し温度 による引張 性質,シ ャル ピー衝 撃値の変化
焼 もどし温 度500℃以下で,半 冷60minの 冷却 によ り生成 した上部ベ イナ イ トの場合,マ ル
テ ンサ イ トの場合 に対比 して,比 例 限,耐 力 が低 く,一 方均一伸 びが相対 的 に大 きいことによっ
て も裏 付 け られ るよ うに,加 工硬 化性は大 きく,引 張強 さにお いては両者の差が接近 して い る。
これ は上部 ベ イナ イ トの生成 に ともな うCを 濃化 した多量の残留 オ ーステナ イ トの影 響 による
もの と考 えられ る 。転位上への炭化物の あ きらか な析 出 と残留 オーステナイ トの分解が開始す る
焼 もどし温 度の直下 に相 当す る475℃前後 で比例限,耐 力 は最低値 を示 して い る。
この原因 につ いては,境 界,粒 界 を主体 に,ま た,マ ルテンサ イ トの場合 に粒内 に もM3Cが
43)
析 出 して いる点 よ り,斎藤,内 山 らも指摘 して い るよ うに固溶強化作用の減少が一原因 と考 えら
39)44)
れ る。逆 にSIMCOEら も指摘 してい るよ うに,上 記M3C粒 の非整合析 出分布,ま た引張変形
によ る残留 オーステナ イ トの マルテンサ イ ト化傾向の増大 などによ り,加 工硬化性 は最大 とな り,
45)46)47)
引張強 さの増大が開始 した もの と解釈 され る。
転位上へ の微細 な特殊炭化物M2Cの 析 出(整 合析 出)を 開始 し,か つ,残 留 オ ーステ ナイ ト
の減少 を と もな う525～600℃の焼 もどしで比例 限は上昇 し,加 工硬化性 との組合 せによ り550
～575℃で引張強 さは最大 を示す 。その値 は マルテンサ イ ト,上部 ベ イナイ トの場合 で同等 であ
る。
この場合,比 例 限,耐 力 は上部 ベ イナイ トの場合 の方 が低 い に もかかわ らず,々 ルテ ンサ イ ト
の場合 と同等 の引張強 さを示す一因はcを 濃縮 した残留 オーステナイ トの高い加工硬 化性 と引張
変形によ るマルテンサ イ ト化 にある もの と推察 され る。 さらに残留 オーステナ イ トの分解 が進 み,
転位上へ の析 出がすすんだ600℃の焼 もどしで比例 限は最大 とな り,こ れ に ともな い,0.2%耐
力 も575℃で最 大 を示す 。その値は上部ベ イナイ トの場 合の方が低い 。
焼 もど し温度650℃での強度 の低 下が大 きいの は,M2Cの 分布密度 の急 激な減少 に対 応 して
い る。600～650℃でM2Cの 分布密度 は上部 ベ イナイ トの場 合の方が高 いの に,比 例 限,耐 力
は マルテ ンサ イ トの場合 よ り低 いの は,Cの 固溶強化 による寄与が マ ルテ ンサ イ トの場合 よ り小
一36一
さい こと,一 部残留 オー ステナ イ トの残存 によ・る と考 え ら'れる。
上部 ベイ ナイ トの場 合の方が比例 限,0.2%耐 力の最 大値が マルテンサイ トの場 合 よ り低 いの
も同様 の理由 によ ると考 え られ る。
一方 ,衝撃値の挙動 に関 し,析 出硬化状態の550～600℃焼 もど しで上部 ベ イナイ トの場合 の
衝 撃値が マ ルテ ンサ イ トの場合の それ よ りも低 いが,大 きな差 を生 じな いの は,上 部 ベ イナイ ト
化 に ともな う旧 オーステ ナイ ト粒界へ のM6Cの 優先析 出傾 向の増加 の程度 が小 さいこど,残 留
48)
オー ステナ イ トの一部残存 によ るクッション作用 による と考 え られる。
(31焼入冷却速度 による破壊靱 性値KICの変化
(a)標準の400℃焼 もどしの場合,焼 入冷却速度 の低下 によ りKIC値は減少 す るが,高 い水準
を保つの は,上 部ベ イ ナイ ト化 に ともな う有効 結晶粒 径の増 大 による靱 性低減 の効果 を,粒 界,
粒 内への残留 オーステ ナイ トの多量の生成,耐 力の大 きな低下な ど靱 性,延 性改 善の効果が補
な った ため と思 われ る。
(b)析出硬化状態 の575℃焼 もどしで も上部 ベ イナイ トの場合のKIC値は マルテ ンサ イ トの場合
よ り低 いが,大 きな差 を生 じないの は,(2)で衝 撃値の挙動 に関 して示 した と同様 の組織要 因に
よ ると考 え られ る。
(4)試験温度 と引張性質,シ ャル ピー衝 撃値の関係
(a)高温引張強度 は600～650℃を境 に,高 温側で上部 ベ イナイ トの場合の方が マルテンサ イ ト
の場合 よ り高 いが,こ れはM2Cの 分布密度 の減少に対す る抵抗性が上部ベ イナイ トの場合 の
方が大 きいため と考 えられ,ま た上部 ベ イナイ トの場合 の方が700℃での ク リープ破断時間が
大 きいの も同様 の理 由に よると考 えられ る。
一方 ,6GO～650℃を境 に低温側 で上部 ベ イナイ トの場合 の方が引張強度が低 いのは,Cの
固溶 によ る固溶強化の寄与が マルテ ンサイ トの場合 よ り小 さ く,ま た残留 オーステ ナイ ト量が
多 いことな どの影響 に よると思 われ る。
(b)伸び,絞 りは600～650℃で大幅 に低下す る結果 を得 たが,破 断部 ミク ロ観察 の結果,旧 オ
ーステナイ ト粒界部 に発生 した ミク ロクラ ックが拡大,連 結 して破 断に至 ってい ることが確認
された 。これ は本鋼の場合,旧 才一1ステナイ ト粒 内でのM2Cの 析 出,成 長が均 一に行 なわれ,
分布 む らが少 な く,旧 オーステ ナイ ト粒界へのM6Cの 優先析 出の傾 向は小 さく,こ れに関連
して,粒 界部 に炭化物分布の希薄なeedenudedzone"が幅狭 く形成 さμ る結果 とな り,高 温
49)
での変形 が この部分 に集中 し,粒 界部 よ りク ラ ックを生 じた もの と推察 され る。ク リープ破断
試験 での破断伸 びが小 さい原因 も同様 と思 われ る。
(c)200～250℃での衝 撃値 の最大値が上部 ベ イナイ ト.の場合 に高 い ことは,使 用時の型予熱 に
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よる割 れ感受性 を低減 させ る効果が 大 きいことを示すが,こ れは マルテンサイ トの場合 に対 し,
残留 オーステナ イ ト量が多 く,耐 力が低 く,ま たM3Cの 析 出 もな く,延 性 が大 きい ことによ
ると考 えられ る。また,500～600℃での上部 ベ イナ イトの場 合の衝撃値 が減少 す るのは残留
オー ステ ナイ トの分解 と微細 なM2Cの 析 出および旧 オーステ ナイ ト粒界へのM6Cの 析 出が
すす む ことによ ると考 え られるが,こ の場合 で もマルテ ンサ イ トの場合 よ り衝 撃値の水準 が高
いのは一部残留 オー ステ ナイ トの残存 によ ると考 えられ る。
本鋼 は試験温度500～650℃での靱 性,延 性 の水準が低 いけれ ども,こ の点 は高温へ の昇温
が型表層部 のみに限定 され る一般 の熱 問鍛造型 に関 す る限 り,使 用性能上 と くに問題 とはな ら
ない と考 えられ る。なお,上 部 ベイナイ トの場合,試 験温度300℃前後 で均一伸 びの顕著 な増
21)
加 がみ とめ られたが,図16に 示 したR.B.CORBETTらによる本系鋼の恒温 ベ イナイ ト変態図
によれ ば,300℃はベ イナイ トノーズの先端温度付近 に相 当 してお り,引 張変形申 に上部 ベ イ
ナイ トに と もな う残留 オーステナイ トのべ ィナ イ トへ の変態が生起 し,こ れによ る加工硬化性
の増大 をまね き,引 張強 さの顕著 な増加 を生 じた もの と推察 され る。
(5)焼入組織 によ る切 り欠 き疲労 クラ ック進展特性 の変化
疲 労破 面 にみ られた ス トライエー ション(striation)間隔は マルテンサイ トの ラス幅 に相 当
し,上 部ベ イナ イ ト粒 幅や これ に ともな う片状残留 オー ステナ イ トの平均寸法よ りも小 さい。上
部ベ イナ イ トの場 合の方が クラ ック進展速度 が小 さい点 につ いて,破 面断面の ミク ロ観察 によ り
組織 との関連性 を検討 したが,明 確な対応性 を見 出す には至 らなか った 。
疲労破面上の残留 オ ーステ ナイ トはX線 法 による測定の結果,マ ルテンサイ ト,上 部 ベ イナ イ
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トの場合 と も検 出 されず,ク ラ ック進展 の段階 で分解 してい ることがみ とめ られた。
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A.S.TETELMANら は,加 工硬 化が負荷時 の クラ ック先端 の形状 にはや く丸 味をお びさせ
1サイクルあた りの進展速度 を小 さくす ると指摘 して いる。
本研究 の場合,Cを 濃化 した残留 オーステナイ トを多 く伴 な ってい る上部 ベ イナイ トの場合 の
方がよ り大 きい加工硬化 を生 じた もの と推察 され,こ れによ る進展速度 の低減効果が作用 した こ
とが考 え られ る。また,疲 労 クラ ックの進展速度 に影響 す る因子 と しては,開 口時 の クラ ヅク先
51)52)
端 に生 じた引張 りの塑性歪 みに起因す るクラ ヅクの閉 口現象(crackclosure)が報告 されてお
り,こ れは強度 の低 い方が い ちじるしく,有 効応力拡大係数 を よ り減少 させ,疲 労強度 を高 め る
効果 を もた らす とされてい る。
上部 ベ イナイ トの場合 の方が明 らかに耐力が低 い結果 を徳 ているが,こ れが ク ラックの閉 口現
象 をよ り大 きくした もの と考 え られ る。一般的に同系統 の材料 で は最 初期,最 終期 を除 き,疲 労
51)53)54)
クラック進展速度da/dNは △Kに 対 してほぼ同一 の挙動 を示 す と報 告 されてお り,組 織 の影響
55)
もあ ると一部指摘 されてい る。
本研究結果 で も大 きな差 はみ とめ られなか ったが,上 部 ベイ ナイ トの場合の方が疲労 クラック
進展速度の小 さい結果 を得て お り,そ の原因 を ミクロ組織の みか ら明確 に裏付 ける ことはで きな
か ったが,上 記加工硬化,ク ラ ックの閉 口現象 等 を通 じて クラ ック先端のすべ り変形挙動 に影響
し,総 合効果 として1サ イクルあた りの ク ラック進展距離が相対的 に小 さくなった と推察 され る。
(6)焼入組織 によ る衝撃遷移 特性の変化
延性 破面温度域 にお いて,吸 収 エネルギーは上部ベ イナイ トの場 合の方が明 らか に高 く,デ ィ
ンプルの形態 に差が み られた 。一方,デ ィンプルの形態 と靱 性 との関係 で は,た とえば,D.
56)
WEBSTERらによる と0.14C-14Cr-Mo-V-Coマノレテンサ イ ト鋼の焼 入温度 の 低 下 は,
KICの 減少 をまね き,破 面上の細かいデ ィンプルが増加す る と報告 して い る。 また,荒 木,中
30)57)
島,辛,佐 川 らは,強 靱鋼 の衝撃遷移 曲線 の上部棚 エネルギー値 に関 し,析 出物 の減少 に よるデ
51)58)
インプルの大 き さの増加 とエネルギ ー値 の増大 をみ とめている。小寺沢,寺 崎 も同様 の指摘 を行
な ってい る。
'本実験結果 では
,マ ルテンサイ トの場合 の400℃焼 も どしに おいて,粒 界,ラ ス境界 にM3C
の析 出を生 じてお り,こ れが結果 的に延 性温度域 において デ ィンプルの不 均一な発生 と発達 をま
ね き,吸 収 エ ネルギー を相対 的に低 くす るよ う作 用 した もの と考 え られ る。
一方 ,上部 ベ イナイ トでは,M3Cの 析 出が ほ とん どな く,均 一 な ディンプルの生成 をまね き,
また残留 オー ステナイ ト量 も多 く,耐 力 も低 い ことによ ってデ ィンプルの十 分な発達 をまね き,
吸収 エネ ルギーを マルテ ンサ イ トのそれよ りも高 くした もの と考 え られ る。
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2.2.4結 言
0.2C-3Ni-3Mo析出硬 化型熱 間工具 鋼 につ いて,生 成 す るベ イナ イ ト組織 の形態 と,こ れ
が靱性,高 温強度 におよぼす影響 をマルテンサ イ ト組織 の場合 と比較 しつつ検討 し,下 記の結果
を得 た。
(1)半冷時間30～60min前後 の実用冷却速度 での焼入 によ り,15%前後 の残 留 オ ーステナ イ
トを ともな った塊状 上部 ベ イナ イ ト組織(B-1型)を 示す。
この上部 ベ イナ イ トの場合,
(2}標準の400℃焼 もどし状態 で,マ ルテ ンサ イ トの場合 に対 比 して,
(i)平面歪み破壊靱 性値KIcは 低 いが,大 きな差 は生ぜ ず,シ ャル ピー衝撃 値は同等 で ある。
㈹ 疲 労 クラック進展速度 は小 さい。
㈹ 衝撃遷 移特性曲線 にお ける上部棚 エ ネルギ ー値 は高い。
Gv)静的引張試験 におけ る延性,と くに均一伸 びが大 きい。
す なわ ち,構 造 用 合金鋼 な どにみ られ るよ うな上部 ベ イナ イ ト化 に と もな う靱 性の明 らかな'
減 少 を示 さず,半 冷60minの場合 で も280kg/皿m2・〉踊 前 後の高 いKIC値 を保 ち,ま た引張
試験 にお ける延性や 耐疲 労 クラック進展性,延 性破 面温 度域 にお ける衝撃破壊 の吸収 エネル
ギ ー値 は マルテ ンサ イ トの場合 よ りむ しろ高い。
上記靱 性,延 性の挙動 は,ミ クロ組織 面か らみれば,
(a)上部ベ イナイ ト化 に と もない,ベ イナイ ト粒幅が マルテ ンサ イ トラスの幅 よ りも増大 す る
こと,有 効結晶粒径が増大 す ることな ど,靱 性低減 の効果 に対 し,'
(b)粒界,粒 内へ の多量 の残留 オーステ ナイ トの生成,
(c)標準の400℃焼 もどしにおいてM3Cの 析 出 をほ とん ど生 じない こと,による靱 性,延 性改
善の効果 が大 きく作用 し,上 部 ベ イナイ ト化が すすんで も,靱 性 の低減 をまねかなか った も
の と推察 され る。
これ は低温焼 もどしを基本 とす る本系鋼 に特徴 的な現象 と考 えられ,(b),(c)の効果 活 用が靱
性制 御の上 での重要 な要点 であ ることを明 らか に した 。
(3)析出硬化の進 む550～600℃焼 もど しで,平 面歪 み破壊靱 性値KIC,シ ャル ピー衝撃 値 はマ
ルテンサ イ トの場合 よ り低 いが大 きな差 は生 じな い。
これ は,(i)微細析 出炭化物 の分布密度 は高 いけれ ど も上部 ベ イナイ ト化 に と もな うM6Cの
旧 オーステ ナイ ト粒界 への優先析 出傾 向の増加 の程度 が小 さい こと,(ii)残留 オーステナ イ トの
一部残存 ,な どによ ると思 われ る。
(4)600～650℃での高温強度 は マルテンサ イ トの場合 よ りも高 い。これ はM2Cの 成 長 と分布
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密度の減少が マルテンサ イ トの場合 よ りも高温 まで抑制 され るため と考 え られ る。
以 上,本 研究 によ り析 出硬化型 鋼の靱 性,高 温強度 を構成 す る ミクロ組織因子 を明 らか に し,
とくに靱性 面では上部 ベ イナイ ト化 その ものは靱 性上不利 で あるが,こ れ にと もな う安定 な残留
オーステ ナイ トの靱 性向 上効果,M3Cの 析 出が抑制 されるこ とによる延 性破 面温度域 での破壊
の場合 の吸収 エネルギーの 向上効果 な ど,靱 性改善 の効果 によ り高い靱性 を示す点に着 目すべ き
ことを明 らか に した。
一方 ,高温強度 面では上部 ベ イナイ ト化 による極 微細析 出炭 化物の分布密度 の増大 によ り有利
とな るが,標 準の400℃焼 もどし状態 での強度が低 く,こ れに起 因 して20～700℃.の温度 域全
般 にわた り強度が十分 ξはい えず,ま た,650℃以 上の温度での低下が大 きいことが問題点 であ
り,改 善 のためには400℃焼 もどし状態での硬 さの引上 げお よび昇温時MC,M2C複 合の析出
強化 を行 なわせ,極 微細析 出炭化物の分布密 度の増大 と650℃以 上での凝集抵抗の向 上をはか る
ことが要点 とな ることを示 した 。
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2.3SKD61
マルテ ンサイ ト鋼SKD61は,現 用熱問工具鋼の 中で は もっとも焼入 性が大 きく,空 気焼入鋼
に分類 され,ダ イカス ト型 な ど熱処理歪 みが と くに問題 とな る型用途な どに本鋼 の空冷 や衝風 によ
る焼入冷却処理(半 冷30minな ど)が 実用化 され てい る。
この場合 で も製品寸法 の増大 によ る冷却速度 の低下 によ り,炭 化物の粒界析出やベ イナイ ト組織
60)
の生成 をまね き,こ れが焼 もど し後 の靱 性 に影響 を与 えることが指摘 され ている。ただ し,ミ クロ
組織 と靱 性や高温強度 との関係 につ いての基礎 的解明 は十分 にはな されていないのが現状で ある。
2.3.1試料 およ び実験 方法
試料は0.4C-5Cr-Mo-V鋼,SKD61表7試 料の化学 組成(wt%)
で,化 学組 成 を表7に 示す 。
素材断面寸法は200mm×350mmで,弧光
式電気炉 で溶製 し,鍛 錬成形 比6以 上に熱
間成形 し,850℃で焼 なま し処理 した 。試験片 は中心 と隅角 との中間位 置か ら鍛伸方 向に採取 し
て実験 に供 した。
(1)焼入冷却速度 に よる ミクロ組織挙動 の観察
1,020℃×30minオ ー ステ ナイ ト化後,油 冷 および半冷5～80minの 各種速度 で焼 入冷却
した場合 のベ イナイ ト変態挙動 を ミクロ組織,硬 さ,温 度 一寸法(フ ォー マスターによる)挙 動
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C Si Mn Cr Mo V
0.38 0.96 0.47 5.10 1.31 0.56
によ り観察 した。
っ ぎに,焼 入冷却時 に生ず る オーステナイ ト基 地か らの炭 化物の析 出 を抑制 す るために500℃
まで急冷(空 冷)後,油 冷お よび1,000～50℃/hの各種速度 で冷却 した場合 の べ ィナイ ト変態挙
動 を ミクロ組織 の面か ら観察 した。
また,上 記各焼入冷却 後 の試料 を400℃か ら700℃までの各種温度 で2h焼 もどした場合 の炭
化物 の析 出,凝 集挙動 を抽 出 レプ リカ電顕観察,X線,電 子線 回折 によ り調べ た。試験片 の寸法
は12皿m×!2mm×6mmであ る。
(2)機械的性質 の測定
(a)ミクロ組織観察試料 と同様 に各種速度 で焼 入後HRC44に 焼 もどし(焼 もどし温度610～620
℃ ×1.5h空冷,引 続 き30℃低 い温度 ×1.5h空冷)し た場合の破 壊靱 性値KIC,疲 労 クラ ッ
ク進展特性,シ ャルピー衝撃値 を測定 した。
さらに衝撃遷移特性,引 張 性質 を測定 した 。また試験後破面観察 を行 なった。
(b)半冷30minの冷却 によ り生成 した上部ベ イナ イ トを約50%含 む試料 お よび 油 冷 によ り生
成 した マルテンサイ ト試 料 につ き,
(i)700℃までの各種温度 で焼 もどした場 合の引張性質,シ ャルピー衝撃 値,
(ii)HRC44に焼 もどし後700℃までの各種温度 で試 験 した場合 の引張性質,シ ャ1ルピー衝撃
値,700℃,15kp/mm2の条件 での ク リープ破 断強度 を測定 した。
試験片 お よび試験 条件 は2.2.1と同様 で あ る。
2.3.2実験結果
(i)焼入冷却速度 によるベ イナイ ト変態 特性,ミ クロ組織 の変 化
1,020℃か ら半冷5～80minで連続 冷却 した場合 のベ イナ イ ト変態線 図を図17に 示す。 また,
恒温 ベ イナイ ト変態線 図 を図18に示す。
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図18恒 温 ベ イナ イ ト変 態 線 図
(SKD61)
104
つ ぎに,油 冷,半 冷15～80minの各種 冷却 および500℃まで急冷後300℃/hおよ び100℃/h
で冷却 した場合 の生成組織 の光学顕微鏡 像お よび二段 レプ リカ電顕像 を写真15,16に 示す 。
オーステナ イ ト平均 粒度はJISNa8,残 留炭化物 の面積率 は0.51%,平均粒径 は0.35μm
(粒径0.15μln以上の炭化物 につ き測定)で ある。油冷 では ラス状 に近 い マルテ ンサ イ ト組織,
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写真15 焼 入冷却速度 によ る焼入組織 の変 化
(SKD61,光 学顕微鏡像)
写 真16 焼 入冷却速度 に よる焼 入組織 の変化
(SKD61,二段 レプ リカ電顕像)
一44一
半冷15minで 部分的 に長 い上部 ベ イナイ ト(B-1型)を生 じ,半 冷20minで は上部 ベ イナイ
ト量 は30～40%と な る。半冷30minでは上部 ベ イナ イ ト量が約50～60%と な り,長 いベイ
ナイ ト粒が増加 し,へ き開破 壊の破 面単位 に相 当す る有効結晶粒径 が大 きくな る。
マルテ ンサ イ トの場合 の平均 ラス幅 は0.2μmで あるが,上 部 ベ イナイ トの場合 の粒 幅は半冷
15min:O.4μm,半冷30min:0.5μmで,冷 却速度 の低 下 に したが って大 きくな る。
半冷15～60minで ベ イナイ ト粒 幅は さらに大 き くな り(0.8μm),塊 状化の傾 向を示す。
半冷601ninで上部ベ イナイ ト量 は70%以 上 とな り,残 留 オーステナイ ト量 は増加 す る。残留
オー ステナ イ ト量 は油冷:5%に 対 し,半 冷30min:9%,半 冷60min:14%で あ る。 下部
ベ イナイ ト(ベ イナイ ト粒内 に微細炭 化物 の析 出 を ともな う)は 半冷10minで 若干生成 し,半
冷20minではほ とん どな くな る。500℃まで急冷 後種 々の速度 で冷却 の場合,冷 却速度 の低下
によ り,300℃/hで長 い上部 ベ イナイ ト粒 の生成 が み られる。100～50℃/hでは上部 ベイナイ
トの量 は,70%以 上 とな り,有 効結晶粒径 の増 大,残 留 オーステ ナイ ト量 の増加,べ .イナ イ ト
粒の塊状化が み られ る。
下部ベ イ ナイ トは1,000～300℃/hで若『二生成 レ,300～100℃/hでな くな る。
(2)焼入冷却速度 によ る焼 もどし時の炭化物 の析 出,凝 集形 態およ び残留 オー ステナイ ト量 の変化
油冷およ び半 冷30,60minで焼 入冷却 した試料 お よび500℃まで急冷後100℃/hで冷却 した
試料の抽 出 レプ リカ法 による析 出炭 化物分 布お よび形態 の電顕組織 を写真17,18に 示す 。
(a)油冷 によるマルテンサイ トの ラス幅に対 し,半 冷15minおよ び500℃まで急冷後300℃/h
な いしこれ よ り遅 い冷却 で生 じた上部ベ イナイ トの粒 幅は大 きく,か つ析 出炭化物 のベ イナイ
ト粒境 界へ の連鎖状分布の傾 向が大 き くな る。
(b)半冷30minおよび500℃まで急 冷後300～500℃/hない し,こ れよ り遅 い冷却 の場合,基 地
　
内の極微細析 出炭化 物(長 さ500Aなど)の 分 布密度 が明 らか に増 加す る。
逆 に,油 冷 の場合 にみ られ る棒 状炭化 物や これが粒 状に分化 した炭 化物 な どの密集部(後 記
のよ うに その場核生成<insitunucleation>によ るM3C→M7C3変 態部)は み られ な く
な る。
(c)半冷45,60m三nお よび500℃まで急冷 後300～100℃/hない七rこれ よ り遅 い冷却 で は,
さらに広 幅化 したベ イナイ ト粒 境界 や旧 オーステナイ ト粒界 への炭 化物 の優先析 出,凝 集 の傾
向が大 きくなる。
表8に 油冷 およ び半 冷30minで焼 入冷却 した試 料 につ き,400℃か ら700℃までの間の各種温
度 で2h焼 もど した場 合のX線 お よび電子線 回折 に よる炭 化物 の構造 同定璽結果 を示す。 また,
各試料 の抽 出 レプ リカ法 による析 出炭 化物 の状況 お よび凝集形 態の電顕組織 を写真19～22に示 す。
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オーステナイ ト化温度:1,020℃×30min
写真17焼 入冷却 速度 による焼 もどし(HRC44)時 の析 出炭 化物 の分布お よび形態の変化
(SKD61,抽 出 レプ リカ電顕 像)×4,000
写 真18
オーステナイ ト化温度:1,020℃×30min
焼入冷却速度 に よる焼 もどし(HRC44)時 の析 出炭化物 の分布お よび形態 の変化
(SKD61,抽 出 レフ。リカ電顕像)×20,000
表8X線 お よび電子線回折 によ る炭化物 同定結果(SKD61)
オーステナイ ト化温度:1,020℃×30min
焼 も ど し温 度(℃)×2h
焼入まま





電子線 『 『 MsC 一 『 『 『
MC(34)MC(35)MC(35)MC(37)MC(39) MC(39) MC(42)
X線 MsC(4) MsC(17)MsC(38)
半 冷 (CoKa) M7C3(25)M7C3(33)MzsCs(8)MおC6(29) MzsCs(30)
30min (雲 状) (針 状)
MC MzC電子線 一 一 『 一 一
⇔ 内の 数 字 は チ ャー ト上 の 回折 図形 の 高 さ(目 盛)を 示 す。
MC:(111)面M6C:(422)面M7C3:(102)面M23C6(422)面
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オー ステ ナイ ト化 温度:
1,020℃×30mln
①:焼 もどし
写真19 油冷焼入後の焼 もどしにおける炭 化物の析 出,凝 集挙動
(SKD61,抽 出 レプ リカ電顕像)×4,000
写真20 半冷30m・n焼入後 の焼 もどしにお ける炭化物 の析出,凝 集挙動
(SKD61,抽 出 レプ リカ電顕像)x4,000
一47一
写 真21油 冷 焼入後の焼 もど しにお ける炭 化物 の析 出,凝 集挙動
(SKD61,抽出 レプ リカ電顕像)×20,000
写真22 半 冷30mln焼入後 の焼 もど しにお ける炭 化物 の析 出,凝 集挙動
(SKD61,抽 出 レプ リカ電顕像)x20,000
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油冷 によ り生 成 した マルテ ンサ イ トの場合,500℃ 以下の焼 もどしで マルテンサイ トラス境界
を主体 に粒内に も棒 状 または密 集棒 状のM3Cの 析 出 を生 じる。500℃を越 える温度 にお ける焼
もどしで特殊炭 化物の生成 に ともないM3Cの 一部 は基 地中に再 固溶 す るが,残 りは さらに600
～650℃の焼 もどしでその場核生成 によ りM3C→M7C3変 態 を生 じ,小 粒 状のM7C3が 生成
す る。
600℃以 上の焼 もどしで マ ルテンサ イ トラス境 界,旧 オーステナ イ ト粒 界にM6Cの 析 出 を生
じるが,析 出の場所 としての マルテンサイ トラス境界の分布密 度が高 く,旧 オーステナ イ ト粒界
への優先析 出の傾向は小 さい。
一方 ,半冷30minの場 合,500℃以下の焼 もどしではM3Cの 析 出 をほ とん ど生ぜ ず,こ の
ため600～650℃の焼 もどしで はその場核 生成 によるM3C→M7C3変 態 は抑制 され る。600℃
以 上の焼 もどレで はベ イナ イ ト粒境界,旧 オーステ ナイ ト粒界部 にM6C,M23C6の析 出分布を
生 じるが,析 出の場所 としての ベ イナイ ト粒境界の分布密度 が低 いた め,旧 オーステfイ ト粒界
への優先析 出の傾向が大 き くな る。
強化 に寄与 す る基地中へ の極微細炭 化物の析出 については,油 冷,.半冷30minの場合 とも500
℃ を越 える焼 もど し温 度 で雲状 のMCの 析 出 を生 じ,600℃の焼 もどしではMCの 分布密度 は減
少 し,M2Cの 析 出を生 じる。焼 もどし温度650℃で はM2Cの 分布密 度 は大 きく減少 し,700℃
では極微細炭化物の分布 はみ られない。
500～650℃の焼 もどしでの極微細析 出炭化物の分布密度 は半冷30minの 場合の方が油冷の
場合 よ りも高 い。
焼 もどし温度 によ る残留 オーステ ナイ ト量 の変化 を図19に示 す 。 残留 オー ステナイ トは525






















(3)焼入冷却速度 によ るKIC,シ ャル ピー衝撃値 の変化
油冷 および半冷15～60minで 焼入冷却 した場合 およ び500℃まで急冷後 油冷 お よび1,000
～50℃/hで 焼入冷却 した場合 のHRC44に 焼 もどし後 にKIC,シ ャルピー衝撃値 を測定 した
結果 を図20～22に 示す 。
KICは,
(a)油冷で は367kg/mm2・v価,実用焼入冷却速度域 の半冷30minでは206kQ/mm2・>mmとな る。
さ らに半 冷30minか ら半冷45minへ の冷却速度の低下 によ り漸減の の ち,半 冷60minで
140k9/m皿2・>mmとな り,半 冷30minの場 合の約70%の 値 を示す。
(b)500℃まで急冷後各種速度 で冷却 の場 合,300℃/h(ベイナ イ ト変態温度 域400～150℃に
お ける冷却速度 でほぼ半冷30minの場 合 に相当)で217k9/mm2・>i面,100℃/h(ベイナ イ ト
変態温度域400～150℃にお ける冷却速度 で半冷90minの 場合 に相当)で155ky/皿m2・>r一一mmと
な る。500℃までの急冷 はKICを わず か に改 善す る効果 が あるが,大 きな影響 を与 えない。
シャル ピー衝撃値 につ いて も,KICの 場合 よ り変化 の程度 は小 さいが同様 の傾 向がみ とめ ら
れた 。
写真23にシ ャルピー試験片 の ク ラック1mm進展部 の破 面像 を示 す。油冷 ではデ ィンプルを とも
な ったへ き開型の破 面であ るが,半 冷30minで は デ ィンプルが減少 し,半 冷45,60minでは



















半 冷 時 間(min)

































オ ーステナ イ ト化温度:1,020℃×30min
ii
500℃まで急冷,20min保持後各種冷却速度で冷却












半 冷 時 間(min)
図22シ ャル ピー衝撃値 にお よぼす焼入冷却速度 の影響
(SKD61)
60
半冷30minよ り遅 い冷却速度 で長 い破面模様 が あ らわれ,破 面単位 の大 きさは増大 し,半 冷
45,60minでは長い破 面模様 が全 体的 に形成 され,ミ ク ロ観察 におけ る長 い上部 ベ イナイ ト粒
の発達や有効結晶粒径 の増大 に対応 した変 化 を示す。 また,油 焼入後の焼 もどし硬 さとKICの関
係 を図23に 示す。KICは硬 さHRC48～42.5で,硬さの低下 に対 し,ほぼ直線 的 に漸増 し,HRC
42.5～41で増加 の割合 がや や大 き くな る。
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オーステナイ ト化温度:1,020℃×30min














焼 も ど し 硬 さ(HRC)
図23破 壊 靱 性 値KICに お よ ぼす 焼 もど し硬 さの影 響
(SKD61)
48
(4)焼入冷却速度 によ る疲 労 クラ ック進展特 性の変 化
油冷お よび半 冷30～60minで冷却 後HRC44に 焼 もどした場合 の切 り欠 き疲労 クラ ック進展
性試験 の結果 を図24に 示す 。 焼 入冷却速度 の低下 にと もない疲労 ク ラック進展速度 は若干増加
し,ま たへ き開型破壊 に至 るまでの限界 の クラ ック深 さは減少 し,そ の結果へ き開型破壊 に至 る
までの繰 り返 し回数 は減少す る。
疲 労破 面の走 査電顕 による観察の結果 で は,い ずれ もス トラィエーシ ョンをともな った破面 を
呈 して お り,冷 却速度 の大 きい方が ス トライエー シ ョン形成 の傾 向が やや大 きいよ うにみ えるが,












































































図24疲 労 ク ラック進展速度 におよぼす焼入冷却速度の影響
(SKD61)
同様 に油冷 およ び半 冷30,60minで 焼入冷却後HRC44に 焼 もどした試料 についての小野
式回転 曲げ疲労試験 の結果 を図25に示 す。 焼入冷却速度 の低 下に ともな い,同 一応 力 水 準 に
おける破 断 までの繰 り返 し回数,疲 労 限応力 の漸減が み られ る。
この場 合 も破 断 に至 る限界 の クラック進展深 さは油冷 の場合 の方が大 きいが,疲 労破面 の形態
に関 し明確 な差 異はみ られなか った。 また,油 焼入後 の焼 もどし硬 さと切 り欠 き疲労 クラック進
展 特性試験 の結果 を図26に示 す 。 焼 もどし硬 さの低下 によ り,疲 労 クラ ック進展速度 はや や減




















































回転 曲 げ疲労寿命 にお よぼす焼 入冷却速度 の影響
(SKD61)
1







































































㈲ 焼入冷却速度 によ る衝撃遷移特性 の変化
油冷お よび半冷30～60minの各冷却速度 で焼入後HRC44に 焼 もどした試料 についてVノ ッ
チ シャルピー試 験片 によ る20～300℃ での衝 撃試 験 を行 な った結果 を図27に 示す 。
また クラ ック1皿m進展部の破面 の走査電 顕 による観察結果 を写真24に 示す 。
焼入冷却速度 の低下 に ともない衝 撃遷移 温度 は上昇 す る。50%脆 性破面遷移温度 は,油 冷:
100～150℃,半冷30min:200℃,半冷60min:200～250℃である。延性破面温度域 にお
いて,油 冷試料の破面 は半冷30,60minの場合 の破面 に対 して,デ ィンプルの大 きさな らびに
深 さがやや大 きく,か つ相対 的 に均 一であ り,一 方半冷30,60minの場合,極 微細 デ ィンプル



































図27Vノ ッチ シ ャ ル ピ ー衝 撃 値 に お よ ぼす 試 験 温 度 の 影 響
(SKD61)
(6)焼もどし温度 によ る引張性質,シ ャル ピー衝撃値 の変 化
油冷 および半 冷30minで焼入後200～700℃の間の各種温度 で焼 もどしを行 な った試料 にっい
て引張性質 および シャルピー衝撃値 を測定 した結果 を図28に 示 す 。
半冷30minの 場合 の引張強 さは焼 もど し温度 が475℃以下では油冷の場合 よ り低いが500℃
以 上では油冷の場合 よ り高 くな り,525℃で最高値 を示 すが,そ の値 は油冷 の場合 の475℃であ
らわれ る最高値 よ りも高い。
625℃以上 で油冷の場合 よ りやや低 くな る。半 冷30minの場合 の比例 限,0.2%耐 力 は焼 も
どし温度が500℃以下 で油冷 の場合 よ り低 いが,525℃ で油冷 の場合 よ り高 くな り,525～550℃
一55一
オーステナイ ト化温度:1,020℃×30min
焼 もど し硬 さ:HRC44
写真24焼 入冷却速度 による衝撃遷移特 性試験片(Vノ ッチシ ャル ピー)破 面の形態変 化
(SKD61,走 査電顕像)×1,000
で最大 を示 し,625℃を越 える温度 で は油冷の場 合 よ りやや低 い。均一伸 びは焼 もどし温度が400
℃までは変化 しないが,450～475℃で増加 し,最 大 を示 し,そ れ を越 える温度 では比例 限,耐
力の上昇 とと もに減少 し,550～575℃で最低 を示す 。600℃以下では半冷30minの 場合 の方
が高 い。
全伸 びは焼 もどし温度450℃にかけて僅か に減少す るが,引 張強 さの最大 を示す475～500℃
(油冷 の場合),525℃(半 冷30minの 場合)で 最低値 を示 し,525℃以上で油冷 の場合の方
が高 い。
シャルピー衝撃値 は焼 もどし温度が400℃以下 では油冷 の場合 の方が高 い。均一伸 びの増大 と
伸 び,絞 りの減少 を生 じる450℃で減少 し,油 冷,半 冷30minの 両場合で同一の値 を示 し,油
冷の場合525℃以上で回復 に向 うが,半 冷30minの場合 は より高温の600℃以上 で回復 を示す。
(7)試験温度 と引張 性質,シ ャル ピー衝撃値 の関係
油冷お よび半冷30minで 焼入冷却 し,HRC44に 焼 もどしたの ち,20℃か ら700℃までの各
種温度 で試 験 した場合 の引張性質,シ ャル ピー衝撃値 を図29に 示す。
高温引張 強 さは油冷,半 冷30minで 差が小 さく,0.2%耐力は600℃以下で半冷30minの
場合の方がや や高 いが,600℃以 上で はその差 は僅か となる。
一56一
































(試 験片平行部径:6.35皿皿歪 み 速 度 2 0皿m/min(ク ロスヘ ッド))
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伸 びは油冷 の場合 の方が僅 か に高 く,400℃まで は油冷,半 冷30minの場合 ともほ とん ど変
化な く,500℃以上で漸増 す る。 シャル ピー衝撃 値は油冷 の場合 の方 が半冷30minの 場合 よ り
も高 く,400℃まで漸増 し,400～500℃で横 ばい を示 し,550～600℃でや や減少す るが,650



















































擁晦 ×～油冷 焼 もどし硬 さ:HRC44





























試 験 温 度(℃)×10min
(難 平蓮部it:1:35mmOmm/m、。(。。スー 。ド)).




(1)焼入 冷却速度 な らびに焼 もど し(HRC44)後 の ミク ロ組織 によ るKIC,シ ャル ピー衝撃値 の
挙動
ミク ロ組織 とKIC,シ ャル ピー衝撃値 の挙動 を対照 してみ る と,
(a)半冷15minの 冷却 でのKIC等 の低下 は,`マ ルテンサ イ トラス幅 に対 して幅,長 さが相対
的に大 きいラス状上部ベ イナ イ トが混 在 して いて,ベ イナイ ト粒 境界 への析 出炭 化物 の粒度 が
やや増 大 し,連 鎖 状に分 布す る傾 向 を示す ことに対 応 して いる。
(b)半冷30min.の場合お よび500℃まで急 冷後300℃/hの冷却 を行 な った場合 のKIC等の低下
は,(a)に加 えて長 いベ イナ イ ト粒領域 の生成(有 効結 晶粒 径の増 大)と 針状の極微細析 出炭 化
物の分布密度の増大 に対応 してい る。
(c)半冷45～60minおよび500℃まで急冷後300～100℃/hの冷却 にお けるKIC等の低下 は,
上記要因 に加 えて,上 部 ベ イナイ ト変態 の一層の進行 と有効結晶粒径が全般的 に大 きくな るこ
と,塊 状 上部 ベ イナイ ト化 とこれに関連 してベ イナイ ト粒境界,旧 オニステナ イ ト粒界へ の炭
化物の優先析 出の傾向が増大 す ること,に それぞれ対 応 してい る。
(a)の場合,上 部 ベ イナイ ト化 によ り,M3C→M7C3変 態 は抑制 され,M23C6とM6Cを 主
体 とす る炭化物が ベ イナイ トラス境界 に連鎖状 によ り大 きな粒度 で析 出 した もので,指 摘 されて
61)30)
い るよ うに,ラ ス幅 の増大 とこれに沿 う上記炭化物 分布 の両 者が靱性低 下の要因 と推察 され る。
62)
(b)の極微細炭化物の分布が靱性 の低下 をまね くことはすでに指摘 されてい る。その析 出量 の増
加 は上部 ベ イナ イ ト化 によ り,焼 もどし時にM3Cの 析 出 を生ぜず,M3C→M7C3変 態 が抑 制
され,分 離核 生成(separatenucleation)によ る基地 中への極微細炭 化物(M2C)の 析 出量
35)
の増大 をまねいた ことによ る。
逆 に上部 ベ イナイ ト化が進 むこ とに伴 な うM3C→M7C3変 態 の抑制 は旧 オーステナイ ト粒界,
63)
ベイナ イ ト粒境界 へのM23C6,M6Cを主体 とした析 出 を増大 させ るが,(c)の塊 状 上部 ベ イナ イ
ト化はベ イナイ ト粒境界 の分 布密度 を減少 させ,そ の結果旧 オー・ステナイ ト粒界 への析 出 を一層
促進 した と考 えられ る。
すなわ ち,上 部 ベイ ナイ ト化 によるKIC,シ ャルピー衝 撃値低下の ミクロ組織的要因 は,(i)ベ
イナ イ ト粒幅 の増大,粒 境界 に沿 う析 出炭 化物の粒度 の増加 と連鎖状分布傾 向の増大(マ ルテ ン
サ イ ト対比),(ii)有効 結晶粒 径 の増大,㈲ 極微細析 出炭 化物の分布密度 の増大,㈹ 塊状 上部 ベ イ
ナイ ト化 とべ ィナイ ト粒 境界,旧 オーステナ イ ト粒界へ の炭化物の優先析 出傾向の増大,に 集約
され る。
焼入 冷却速度 とHRC44に 焼 もどし後の引張性質 との関係 を調査 した結果 を表9に 示 す。
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油 冷 116.6 134.9 152.9 18.0 4.50 60.4
半冷30min 119.3 137.2 153.2 16.2 4.25 50.9
半冷60min 120.7 !38.3 153.0 13.7 4.17 45.9
試 験 片 平行 部 径:6.35mm歪 み速 度:2.Omm/min(ク ロス ヘ ッ ド)
※1標 点 距 離i:25.4mm※2標 点距 離i:30.Omm
焼入冷却速度 の低下 に よ り,比 例限,0.2%耐 力の増大 と均 一伸 びの若干 の減少,破 断伸 びの
62)
明 らかな減少 を示すが,こ れ は極微細析 出炭化物の分布密度の増大が一因 と推察 され る。
なお,半 冷90min前 後 よ り遅 い冷却 では,冷 却時 オー ステ ナイ ト粒界へ の炭化物析 出量 の増
加,さ らにパー ライ ト変態 を と もな うので,こ れが靱性低下 の原因 とな ることが考 えられ る。
(2)焼入冷却速度 と疲労 クラ ック進展特性の関係
一般 に同系統 の材料で は疲労 クラ ックの進展速度da/dNが △Kに 対 してほぼ 同一の挙動 を示
す と報告 され てい ることは先記 したが,本 実験 で も疲労 クラ ックの進展速度 は焼入冷却速度 の低
下 によ り若干増加す るが,そ の変化の程度 は比較 的小 さい結果 を得 た。
本実験の場合,1サ イクル当た りの クラ ック進展距離 は クラ ック2.5mm進展部(a-18.Omm)
で,油 冷 の場合0.15μm/cycle,半冷60minで もこれよ り若 干大 きい程度 で,こ れ はマルテン
サイ トラス幅 やベ イナ イ ト粒幅 よ りも小 さく,破 面観察 や クラ ヅク断面観察 か らクラ ック進 展速
度 の変化 に対応 す る組織 因子 を見 出す には至 らなか った 。加工硬化性の大 きい場合,ク ラック開
50)
口時に先端形 状が丸 味 をお びやす いとの指摘,耐 力の低 い方が クラック閉 口現象 による有効 応力
拡大係数 の低減効果 は大 きい との指摘 が な され ている ことは先記 した。
これ らを参 考に判断 すれ ば,焼 入冷却速度 の低下 に起因す る焼 もどし時の極微細析 出炭 化物の
分布密度 の増加が耐力の 上昇,加 工硬化性の減少 をまね き,こ れが 上記 の クラック先端 に丸 みを
51)52)
おび させ る作用や,ク ラック閉 口現象 による有効応力拡大係数の低減効 果 を相対的 に小 さくし,
1サ イクル当た りのすべ り変形量 をや や大 き くした こ とが考 え られ る。
(3)焼入冷却速度 によ る衝撃遷移特性 の変 化
焼入冷却速度 の低下 によ る50%脆 性破 面遷移温度 の上昇 は,前 記KIC等 に関 して集約 した ミ
27)28)
クロ組織的要因 に対応す る もの と推察 され る。
延性破 面温度域 にお ける衝撃 値が冷却速度 の低下 によ り減 少す る点 につ いては,冷 却速度 の低
一60一
下 によ りデ ィンプルの大 きさが相対的 に不均 一 とな り,細 か いデ ィンプルの混在 とデ ィンプルの
深 さが減少 す るこ とに対 応 して いる。
上部棚 エネルギ ー値は空孔 の生成 とその成 長,合 体 にかかわ る もので,空 孔 の分布密度が低 く
29)57)58)
かっ深 い方 が大 きい と指 摘 されて いる。 この点 を考慮 して判 断すれば,上 部ベ イナイ ト化によ り
広幅化 したベ イナイ ト粒 境界 や旧 オーズテナイ ト粒界等 への炭 化物 の連鎖状析 出な ど炭化物 の分
布が不均一に なるこ と,極 微細析 出炭 化物 の分布密度 の増 加 によ る延性 の減少 な どが,デ ィンプ
ルの発生 をやや不均一 にす る とともに,そ の十分な成長,合 体 をさまたげ,上 部棚 エ ネルギ ー値
を相対的 に低 くした ことが考 え られる。
(4)焼もどし温度 によ る引 張性質,シ ャル ピー衝撃値 の変 化
焼 もどし温度500℃以下で半冷30minの場合 の方が油冷 の場合 に対比 して比例限,0.2%耐力
が低 いが,一 方均一伸 びが大 きい ことに示 され るよ うに加工硬化 性は大 きく,引 張強 さにおいて
は両者の差 は接近 して いる。これ は上部 ベ イナ イ ト生成 にと もな ってCを 濃 化 した多量 の残留 オ
ーステナ イ トの影 響 による と考 え られ る。
転位 上へ の微細 な特殊炭 化物 の析 出 と残留 オーステナイ トの分解が開始 す る温度の直下 に相当
す る475～500℃の焼 もど しで 比例限,耐 力 は最低値 を示 す。 これは マルテ ンサ イ トラスや,ベ
イナイ ト粒 の境界 を主体 に,ま た一部粒 内に もM3Cが 析 出 してい る点 よ り固溶強化作用の減少
が 一原 因 と考 え られ る。
一方 ,上 記M3C粒 の非整合析 出分 布,ま た引張 変形 にお ける残留 オー ステナイ トの マルテ ン
サ イ ト化傾 向の増 大 などによ り加工硬 化性 は最大 とな り,引 張強 さの増大 を開 始 した もの と推察
され る。
転 位 上への微細な特殊炭化物MCの 整合析 出 を開 始 し,か つ残留 オーステtイ ト量 の大幅 な減
少 をと もな う525～550℃の焼 もどしで,比 例 限は上昇 す るが,油 冷 の場合 その上昇 の程度 は小
さく,半 冷30minの場合の方が高 く,こ の場合加工硬 化性 との組 み合せ によ り525℃で引張強
さは最大 を示す。油冷の場合の引張強 さの最大が475～500℃の焼 もど しで生 じ,500℃を越 え
る温度 で減少 し,半 冷30minの場 合 よ り低 くな るのは極微細析 出炭 化物の析 出によ る強 化への
寄与が,半 冷30minの 場合 よ り低い こ とを示す もの と推 察 され る。
これは ミクロ組 織観 察 でみ られたよ うに半冷30minの 場合 の方が500℃を越 える焼 もどし温
度 での強化 に寄与す る極微細炭 化物の有効析 出量が多 い ことに対応 してい る。焼 もどし温 度 が
625℃以上で半冷30minの場 合の強度 が油冷の場合 よ りもやや低 くな るのは,旧 オーステナイ
ト粒界へのM23C6の 析 出が増加 し,炭 化物の凝集がすす み,強 化 に寄与す る極微細析 出炭 化物
の分布密度が減少す ることに対応 してい る。
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この場合625℃以上で油冷 の場合 に対比す れば,極 微細析 出炭化物の分布密度 はや や高 いが,
引張強度 は油冷 の場合 よ りやや低 いのは固溶強 化によ る寄与が油冷 の場合 よ り小 さいためであろ
う。
シャル ピー衝撃値 は焼 もどし温度 が450℃で減少 を示 し,油 冷 の場合550℃以上で漸次 回復 を
示すの に対 し,上 部ベ イナ イ トの場合 回復 を開始す る温度 が高 く,600℃以上 で回復 を開始 す る。
焼 もど し温度 の上昇 にと もな う衝撃値 の回復 がよ り高温 までずれ るのは,極 微細析 出炭 化物 の分
布密度 が油 冷の場合 よ りも高 く,ま た旧 オー ステナイ ト粒 界へのM23C6,M6Cの析 出量 の増加
が油冷の場 合よ りも多 いた め と考 え られ る。
(5)焼入冷却速度 に よる高温引張強 さの変化
700℃までの高温引張強 さは,400℃以下で は油冷お よび半冷30minの 冷却の両試 料間で差
が な く,500～600℃で僅か に半冷30minの 場合 の方が高 く,650～700℃で は差が ない。
この原因 につ いては,
(1)400℃までは初期 硬 さが支配 的 とな り,油 冷お よび半冷30minの 冷却の両試料 間で高温引
張強 さに差が生 じなか った もの と推察 され,
(ii)500～600℃で半冷30minの 場合 の方渉高温強度が高 いのは極微細炭化物 の析 出分布 によ
る寄与が支配 的 とな り,そ の分布密度 の高 い半冷30minの 場合 の方が高 い引張強 さを示 した
ものであ ろ う。
650～700℃で差 が生 じなか ったのは,半 冷30minの 場合 の方が油冷 の場合 よ りも相対 的に
極微細析 出炭 化物 の分 布密度 はやや高いが,密 度 の水準 自体 は大 きく減少 してお り,一 方 固溶強
化の寄与 は油冷 の場合 よ りも低 く,総 合効果 と して両者同等の引張 強 さを示 した もの と推察 され
る。
o.z%耐力について も,引 張 強 さの場合 と同様 の傾 向がみ とめ られたが,そ の ミク ロ組織要 因
も同様 と考 え られ る。
2.3.4結 言
0.4C-5Cr-Mo-V鋼,SKD61の高温強度,靱 性 におよぼす ミク ロ組 織 の影響 にっいて研
究 し下記結 果 を得 た。
(1)平面歪み破壊靱 性値KIC,シ ャル ピー衝 撃値(焼 もどし硬 さHRC44)は焼入冷却速度の低下
にともない漸減す る。
(2)上記靱性の変化 は,上 部 ベ イナイ ト変態 の生成挙動 とこれに関連 した焼 もどし時の炭化物の析
出,凝 集挙動 に対応 してお り,靱性変化 の ミクロ組織 的要 因は,
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(a)上部 ベ イナイ ト組織の生成 と生成量の増加,
(b)ベイナイ ト粒幅の増大 およびベ イナ イ ト粒境界 に沿 う析 出炭化物の粒度 の増加 と連鎖状分布
傾向の増大(マ ルテ ンサ イ ト対比,半 冷15minな ど),
(c)極微細析 出炭 化物の分布降度 の増大(半 冷15～30m孟n.より),
(d)有効結 晶粒径の増大(半 冷30～45minよ り), .へ、
(e)塊状上部 ベ イナイ ト化 とこれ に関連 してベイナイ+粒 境界,.旧オ ーステナ イ ト粒界への炭化
物の優先析出傾向の増大(半 冷45～60min),に 集約 され る。'
焼入冷却 速度の低下 に したが って,上 部 ベ イナ イ トは(b)→(e)の段 階 を経て靱 性 を低下 させ る。
(3)疲労 ク ラック進展 速度 は焼 入冷却速度 の低下 によ りや や増加す るが,こ れ は上部ベ イナイ ト化
に ともな う焼 もどし時の極微 細析 出炭 化物の分布密度 の増加が一因 と考 え られ る。
(4)高温引張強 さにつ いて は,400℃以下で は油冷 によ るマルテ ンサイ ト,半冷30minの 冷却 に
よ る上部 ベ イナイ ト主体の組織の両場合 で同等で あ り,500～600℃で僅 か に半冷30minの 場
合の方が高 く,650～700℃で は同等で あ る。これ らの挙動 は400℃まで は強化の機構にかかわ
らず初期強度 が支配 的であ ること,500～600℃では極微細析 出炭 化物の分布密 度の大,小 が支
配的であ り,半 冷30minの場 合の強度 が上 まわった こ と,650℃以上で は極 微細析 出炭 化物の
分布密 度が大 きく減少 し,極 微 細析 出炭 化物の分布密度 の相対的 に高 い半冷30minの 場合 と固
溶強化が相対的 に大 きい油冷の場合 とで差が な くな った ことによ るとの判 断 を行な った。
以上,も っ とも代 表的な5Cr系 熱 間工具 鋼 につ いて,靱 性,高 温強度 とこれ を構成 す る ミク
ロ組織因子 を明 らか に し,ベ イナ イ ト変 態域 の冷却速度 の制御 が特 性制御 の要点 となるこ とを明
らか に した。
また,熱 間工具鋼 と しての高温 強度 は焼入強 化だ けで は得 られず,500℃ を越 える焼 もどし温
度 でのMC,M2Cな どの析 出強化 を併用 しな ければな らないが,靱 性 を重視 す る場合焼入強 化
によ る寄与 を主体 とし,極 微細析 出炭 化物の分 布密度 を低 くお さえる ことが有利で あるこ と,逆
に高温強度 を重視す る場合,析 出強化 によ る寄与 を主体 とし,析 出炭 化物の凝 集抵 抗 を大 きく保
つ ことが必要 であ ることを明 らかに した。
本鋼 は高 めの靱 性 と中位 の高温 強度 を示すが,靱 性 面で は,(1)Cr量が高 く,500℃ を越 え る
焼 もどし温度 でM3C→M(Cr)7C3変 聾 によ る粒 状炭 化物 の生成 量が多 く,強 化 に寄与す る
MC,M2Cの 分布密度 が低 く,(2)マルテンサ イ ト化傾 向が大 きく,塊 状 上部 ベ イナ イ ト化 しに
くいため,(1)とあいま ってM6Cの 過度 の粒界析 出 を生 じに くく,有 利な ミクロ組織形 態 を示す
こ と,一 方,高 温強度 面では(1)の点およ び600℃を越 える温 度への昇温 によ り,凝 集の はや いM
(Cr)23C6が粒界 に生成 す るため中位 相当の ミク ロ組織形 態 を示す こと,に よ って裏付 け られ
一63一




マルテンサ イ ト鋼SKD7は 油焼 入鋼 に分類 され,高 温強度が高 い ことを特徴 とす るが,高 温強
度のす ぐれた材料 に ともないが ちな靱 性の低下が比較的少 く,使 用時の割れ事故がSKD8な どの
場合 に比 して少 ないため,近 年精密熱間鍛造型 の用途 に使用 され る例が増 えつつ あ る。本鋼 は焼入
冷却 速度 の低下 によ る靱 性減少の傾 向が5Cr系 鋼 の場合 よ りも大 き く,焼 入冷却作業 の管理 が重
69)
要 とされてい る。
しか しなが ら,焼 入冷却速度 の影響 を含 めた本鋼の特性 を構成 す る ミクロ組織要因 の解 明は十分
でな く,型 長寿命化 を自的 と した高強度型材の開発,熱 処理 条件 の検討 を含 めた総合対策 を今 後正
し くすす める上 で,こ の点 の解 明 は きわめて重要 にな って来た。
2.4.1試料 および実験方法
試料 は0.35C-3Cr-3Mo-0.5V鋼,SKD7で化学組成 を表10に 示す 。
素材断面寸法 は直径200mmで,弧光式
表10試 料 の化学組成(wt%)
電気炉 で溶製 し,鍛 錬 成形比6以 上 に熱
間成形 し,850℃で焼 なま し処理 した。
試験片 は中心 と表 面 との中間位置 か ら鍛
伸方 向に採取 して実験 に供 した 。
ω 焼入冷却速度 によ る ミクロ組織挙動 の観察
1,020℃×30minオー ステナイ ト化後,油 冷お よび半冷1～60minで 連続冷却 した場 合の べ
イナイ ト変態挙動 を ミク ロ観察,硬 さ測定お よび温度 一寸法挙動(フ ォー マスターによ る)に よ
り調 べた 。
つ ぎに,焼 入冷却 時 オーステナ イ ト基地 か らの炭 化物の析 出 を抑制 す るため,500℃まで急冷
(空冷)後 油冷お よび4,000～300℃/hの各種 冷却速度 で冷却 した場合 の ベ イナイ ト変態挙動 を
ミク ロ組織 の面か ら観察 した 。
また,上 記の各 焼入冷却後の試料 を400℃か ら700℃までの 間の各種温度で2h焼 もどした場
合の炭 化物の析出,凝 集挙動 を抽 出 レプ リカ法 による電顕観察,X線,電 子線 回折 によ り調べ た。
試験片 の寸法 は12皿m×12mm×6mmであ る。
(2)機械的性質の測定
(a)ミクロ組織観察試料 と同様 に各種速度 で焼入後HRC44に 焼 もどし(焼 もどし温度635～650
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C Si Mn Cr Mo V
0.35 0.30 0.33 2.82 2.75 0.47
℃×1.5h空冷,引 続 き30℃低 い温度 で1.5h空冷!し た場合 の破壊靱 性値KIC,疲 労 ク ラ
ック進展特 性,シ ャルピー衝 撃値 を測定 した。
さらに衝 撃遷移 特性,引 張 性質 を測定 した。また,試 験 後破面観察 を行 なった。
(b)半冷20minの 冷却 によ って得た 上部 ベ イナ イ ト主体の試料お よび油冷 によ り得 た マルテ ン
サイ ト試料 につ き,
(i)700℃までの各種温度 で焼 もど した場合 の引張 性質,シ ャル ピー衝 撃値,
(iDHRC44に焼 もど し後700℃までの各種温度 で試験 した場合 の引張 性質,シ ャル ピー衝撃
値,700℃,15k9/mm2の条件 での ク リープ破 断特性 を調査 した 。
試験片,試 験条件 は2.2.1と同様 で ある。
2.4.2実験 結 果
(1)焼入冷却速度 によ るベ イナイ ト変態特性,ミ ク ロ組織 の変化
1,020℃か ら半冷1～60minで 連続冷却 した場 合 のベ イナ イ ト変態線 図 を図30に 示す 。 な
お,恒 温 ベ イナイ ト変態線図 を図31に示す 。
また,油 冷 および半冷20minの 各冷却お よび500℃まで急冷(空 冷)後4,000℃/h,500℃/h
で冷却の場 合 の光学顕微鏡像 を写真25に,二 段 レプ リカ電顕像 を写真26に 示す 。
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連続冷却 ベ イナイ ト変態線 図
(SKD7)
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図31恒 温 ベ イ ナ イ ト変 態 線 図(SKD7)
10ｰ 105
オ ー ステ ナ イ ト平 均 粒 度 はJISNo.8.51,残留 炭 化物 の 面積 率 は0.95%,平 均 粒 径 は0。50μm
(粒 径0.15μm以 上の 炭 化 物 に つ き測 定)で あ る。油 冷 で は ラ ス状 マ ルテ ンサ イ ト,半 冷11nin
の冷 却 で一 部 細 長 い 上部 ベ イナ イ トを生 成 し,半 冷3minで は 上部 ベ イ ナ イ ト量 は急 増 し,約
70%と な る 。
そ の形 態 はB-1型 でや や長 い ラス状 を呈 し,へ き開 破 壊 の 破 面単 位 に相 当 す る有 効 結 晶 粒径
が油 冷 に よ る マ ルテ ンサ イ トの場 合 よ り も大 き くな る。
半冷5～101ninで 上部 ベ イ ナ イ ト量 は70%を 越 え,B-1型 で は あ るが ベ イ ナ イ ト粒 幅 は増
大 し,塊 状 化傾 向 を示 し,ベ イ ナ イ ト粒 境 界 お よ び旧 オー ステ ナ イ ト粒 界 部 に片 状 の 残 留 オ ー ス
テ ナ イ トが 多 量 に生 成 す る。
マ ルテ ンサ イ トの平 均 ラ ス幅0.2μlnに 対 し,上 部 ベ イ ナ イ ト粒 幅 は 半冷3min:0.4μm,半
冷5～10min:0.5μm,さ らに半 冷15～30minで は0.7～0.8μmと な り,塊 状 化 が 進 む 。
残 留 オ ース テ ナ イ ト量 は,油 冷:3%,半 冷3min:9%,半 冷10min:12%,半 冷20min
18%で あ る。
下部 ベ イ ナ イ ト(ベ イ ナ イ ト粒 内 に微 細 炭 化 物 の 析 出 を と もな う)は,半 冷1～3minで わず
か に生 成 し,こ れ よ り遅 い冷 却 で は み とめ られ なか った 。500℃ まで 急 冷 後,等 速 冷 却 の 場 合,
4,000℃/hで少 量 の ラ ス状 上 部 ベ イ ナ イ ト(B-1型)を 生 成 し,1,000℃/hでは全 面 に わ た って








下部 ベ イ ナイ トは4,000℃/hでわず かに生成 し,4,000～1,000℃/hではみ とめ られな い。
(2)焼入冷却 速度 による焼 もどし時 の炭 化物析 出,凝 集形態 お よび残留 オーステナイ ト量の変化
油冷 および半冷1～10minの 冷却,ま た500℃まで急冷(空 冷)後4,000℃/h,500℃/hで
冷却の後HRC44に 焼 もどした試料の抽 出 レプ リカ電顕法 によ る析 出炭化物の分布お よび形態 の
電顕組織 を写真27,28に 示 す。
(a)油冷 によ り生成 した マルテンサイ トの場合,密 に分 布す るラス境界 を主体 に,ラ ス内に も炭
化物 の析 出分布が み とめられ,旧 オーステナイ ト粒界へ の優先析 出の傾 向は小 さ く,炭 化物 の
析 出分布 は微細 で均 一であ る。
(b)半冷1minお よび500℃まで急冷 後4,000℃/hの冷却 で は,ラ ス幅,長 さが大 きい ラス状 上
部ベ イナイ ト生成 部 にお いて,ベ イナイ ト粒 境界 への析 出炭 化物 の粒度 がやや大 きく,連 鎖状
を呈 し,ま た,旧 オーステ ナイ ト粒界 に,薄 いが連続 した炭化物の析 出分布がみ とめ られる。
(c)半冷3minお よび500℃まで急冷後1,000℃/hの冷却で は,大 部分 を占める広 幅化 した べ ィ
ナイ トの粒境界 を主体 に粒状炭化物の連鎖状析 出分布が み とめ られ,旧 オーステナイ ト粒界へ
の優先析 出の傾 向がや や大 き くな る。
(d)半冷5～20minお よび500℃まで急冷後1,000～500℃/hの冷却 では さらに広 幅 化 して分
布密度 の減少 したベ イナイ ト粒塊界 およ び旧 オーステナイ ト粒界へ の集 中的な析 出が一層進 む 。
(e)強化 に寄与 す る粒 内の雲 状およ び針状 の極微細析 出炭化物 の分布 は,ベ イナイ ト化 によ り均
一化す る と同時に密 度 を増 加す る。極微細析 出炭 化物 は雲 状のMCを 主体 とし,こ れに針状 の
M2Cが 混在す る形 とな ってい る。
表11に 油冷,半 冷20minで焼入後,700℃ までの各種温度 に2h焼 もど した試料のX線,電
子線 回折 によ る炭化物 の構造 同定の結果 を示す 。
ミクロ組織観琴の結果 を併せ整理す ると,油 冷 によ るマルテ ンサ イ トの場合,焼 もどし温度が
500℃以下 で ラス境界 を主体 に棒状 または密集棒 状のM3Cの 析 出を生 じ,500℃を越 える焼 もど
し温度 でMCの 生成 に と もないM3Cは 再固溶す るが,一 部 は残存 し,さ らに焼 もどし温度が600
～650℃で ,そ の場核 生成 によ るM3C→M7C3変 態 を生 じ,粒 状 のM7C3を生成す るとともに
密 に分布 す る ラス境界 にM6Cの 析 出が進 む。700℃ではM7C3の 増加 と凝集,M6Cの 旧 オース
テナ イ ト粒界 への析 出が大 きく進 む。
強化 に寄与す る極微 細析 出炭化物 と しては,500℃ を越 える焼 もど し温度 で まず雲状 のMCを
生成 し,650℃で は これ に加 えて針状のM2Cが 生成,混 在 し,700℃では極微細析 出炭化物の分
布密度が大 き く減少す る。
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写真27 焼 入冷却 速度 によ る焼 もどし(HRC44)時 の炭 化物析 出分布形態の変化
(SKD7,抽 出 レプ リカ電顕像)x4,000
写真28焼 入冷却速 度 によ る焼 もどし(HRC44)時 の炭化物析 出分布形態 の変化
(SKD7,抽 出 レプ リカ電顕像)×20,000
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O内 の数字 は チャー ト上の回折図形 の高 さ(目 盛)を 示 す。
MC:(111)面M6C:(422)面M7C3:(102)面MzsCs(422)面
強化 の主体 となる炭 化物 はMCで ある。
一方 ,半 冷20minの場合 は,上 部ベ イナイ ト変態 に ともな ってCを 過飽和 に固溶 した残 留 オ
ー ステナ イ トの安定化 によ り,500℃以下の焼 もどしで のM3Cの 析出 をほ とん ど生ぜず,し た
が ってM7C3の 生成 は相対的 に少 ない。
焼 もどし温度が700℃ではM6Cを 主体1こ,一部M23C6の旧 オー ステナ イ ト粒界への析出が進
む。その場核生成 によるM3C→M7C3変 態が抑制 され る結果,500℃ を越 える焼 もどし温度で
強化 に寄与す る基地 中へ の極微細析 出炭化物の析 出量が油冷 の場合 よ り多 く,700℃までの各焼
もどし温度 でその分布密度が油冷 の場合 よ りも高い。
油冷 の場合 と同様,焼 もどし温度が600℃以 下では雲 状のMCの 析 出を生 じ,650℃以上では
これに加 えて一部針 状のM2Cの 混在が み られ るが,強 化 の主体 とな る炭化物 はMCで あ る。
M6Cを主体 に一部M23C6の析 出はベ イナイ ト粒 の境界,旧 オーステナイ ト粒界 に生 じ,マ ルテ
ンサイ トの場合 よ りも析 出量 は少ないが,そ の分布は塊 状ベ イナイ ト化 によ る粒 の広幅化(ベ イ
ナイ ト粒境界密度 の減少)に よ り,ベ イナイ ト粒境界,旧 オー ステナイ ト粒界 の単位 面積 あた り
の析 出量 の増 加 をまね き,析 出炭 化物 の連鎖 状あ るいは連続 的分布 お よび粒度 の増加 をまね く。

























油冷の場合残留 オーステナ イ トは525℃の焼 もどしで完 全に分解 す るが,半 冷20minの 上部
ベ イナイ ト変 態時の残留 オー ステナイ トは安定 で,550℃で も6%残 存 し,575℃で分解 を完 了
す る。
(3)焼入冷却速 度 によるKIC,シ ャルピー衝撃 値の変化
油冷お よび半冷1～30minの 各冷却速度 で焼 入後HRC44に 焼 もどした試料,ま た500℃ま
で急冷(空 冷)後,油 冷お よび4,000～300℃/hの各冷却 速度 で焼 入 し,HRC44に 焼 もどした
試料 につ いて破壊靱 性値KICを 測定 した結果 を図33,34に示す 。KICは,
(a)連続焼 入冷却 の場合,油 冷で は203kg,/皿皿2・価 で あるの に対 し,半 冷1minで は151kg/
皿m2・>m-D,半冷3minで は122kg/mm2・>mmと明 らか に減少 し,そ れよ り遅 い冷却速度 で はご
くゆ るやか に減少 す る。
(b)500℃まで急冷後各種冷却の場合,4,000℃/h(ベイナ イ ト変態域450～200℃にお ける冷
却速度で ほぼ半冷3minに 相当)で150kg/mm2・価 で あるが,1,000℃/h(ベイナイ ト変 態域
450～200℃にお ける冷却速度で半冷101ninに相当)で118k9/mmz・V面と明 らかに減少す る。
500℃までの急冷 はKICをわずか に改善す るよ うにみえるが,大 きな影響 を与 えない・
油冷お よび半冷時間1～30minの 各速度 で焼 入後HRC44に 焼 もどした試料の シャル ピー衝
撃値(2mmUノ ヅチ)を 図35に示 す。 シ ャル ピー衝撃 値はKICの 場合 よ りもややゆ るやかな変





































オ ース テナ イ ト化温度:1,020℃×30min




















焼 もど し硬 さ:HRC44
油冷135102030
半 冷 時 間(min)
図35シ ャル ピー衝 撃値 におよぼす焼 入冷却速度の影響
(SKD7)
写真29に シャル ピー試験 片の クラック1mm進展部の破面像 を示す 。 油冷では細 かい延性的起
伏 を ともな ったへ き開型破 面であ るが,延 性的起伏 は半冷3minで はやや減少 し,半 冷5minで
は明 らか に減少 し,全 面へ き開型破面 とな る。
上部 ベ イナイ ト化 によ り,破 面単位 はやや大 き くな り,長 い破面模様 がみ られ,ミ ク ロ組織 に
お ける長 いベ イナイ ト粒 の生成や有効結晶粒径 の増大 の挙動 に対応 してい る。
オーステナイ ト化温度:1,020℃×30min
写真29焼 入冷却速度 によ る焼 もどし(HRC44)後 の シャル ピー衝撃試験片破 面の形態変化
(SKD7)X1,000
SKD61の場合 に対 し,本 鋼 のKIC,シ ャル ピー衝撃値の水 準 は低 く,かっ冷却速度 の低下 に
対 し靱 性値が急激 に低下す る傾向 がみ られ,良 好 な実用性能 を得 るためには冷却速度の管理が き
わ めて重要 と判断 され る。
(4)焼入冷却速度 によ る切 り欠 き疲労 クラ ヅク進展特性 の変化
油冷 および半冷1～20minの 各冷却速度 で焼入援HRC44に 焼 もどした試料 につ いて,予 備
一73一
疲 労 クラ ックを入れ たの ち,450kg220kp,5cycles/secの条件で繰 り返 し引張荷重 を加 え
た場合 の疲労 クラ ック進展性 を試験 した結果 を図36に 示す 。
焼入冷却速度 の低下 に と もない疲労 クラ ック進展速度 はや や増加 し,ま たへ き開破壊 に至 るま
での限界 の クラ ック深 さは減少す る。 なお,疲 労破面 の走査電顕 によ る観察の結果 では,上 記疲















オ ー ス テ ナ イ ト化 温 康:1,020℃ ×30min















































㈲ 焼入 冷却速度 によ る衝撃遷移特 性の変 化
油冷 および半冷5～20minの 各冷却速度 で焼入後,HRC44に 焼 もどした試料 についてVノ
ッチシ ャルピー試験片 によ る衝撃遷移特性 を測定 した結果 を図37に示す 。
50%脆性破 面遷移温度 は油冷:150℃,半 冷5min:200～250℃,半冷20min:250～















試 験 温 度(℃)
図37Vノ ッチ シ ャル ピ ー衝 撃 値 に お よ ぼ す試 験 温 度 の影 響
(SKD7)
上部棚 エネルギー値 につ いて も,油 冷 → 半冷5minで 明 らかな低下が み られ る。
延性破 面温度域 にお ける破 面は,油 冷 の場合 に対比 して半冷5,20minで は デ ィンプルの大
きさが相対 的に不 均一 とな り,細 かいデ ィンプルの混在 とデ ィンプルの深 さが減少す る傾 向がみ
とめ られ,上 部棚 エ ネルギ ー値 の挙動 に対 応す る変化が み られ た。
SKD61の場合 に対 し,本 鋼 の場合 の方が衝撃遷移温度 は高 く,へ き開破壊 への感受性 が大 き
く,か っ上部棚 エネルギ ー値が 低 い。
(s)焼入冷却 速度 による引張 性質 の変化
油冷お よび半冷5～20minの 各冷却速度 で焼入 後HRC44に 焼 もど した試 料 について引張試
験 を行な った結果 を表12に 示す 。
焼入冷却 速度 の低下 に ともない,比 例 限,0.2%耐 力 は増加 し,均 一伸 びは減少 し,延 性は低
下す るが,そ の変 化は油冷→半冷51nin間で大 きく,それ よ り遅 い冷却 で は漸次変化す る。
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油 冷 117.5 138.9 156.5 15.2 4.2 52.5
半冷5min 121.0 142.2 156.2 11.8 3.8 35.2
半冷10min 122.4 143.8 156.0 10.7 3.6 31.6
半冷20min 124.0 145.2 157.0 10.1 3.4 29.2
試 験 片 平 行 部 径:6.35mm歪 み速 度2.omm/min(ク ロス ヘ ッF')
※1標 点 距 離:25.4mm※1標 点 距 離30.0皿m
(7)焼もどし温度 によ る引張性質,シ ャル ピー衝撃値 の変 化
油冷 およ び半冷20minで焼 入後200～700℃の間の各種温度 で2h焼 もど しを行な った試料
について引張性質 および シャル ピー衝撃値 を測定 した結 果 を図38に 示す。
半冷20minの 場合 の引張強 さは焼 もどし温度 が500～525℃ 以下 では油冷 の場合 よ り低 い
が,550℃以 上では油冷 の場 合 よ り高 くな り,700℃までの範 囲 にわた り高 い。半冷201ninの
場合,焼 もどし温度550℃で引張強 さは最 高値 を示すが,そ の値は油冷の場 合の最 高値(525℃)
よ りも高 い。
また,半 冷20minの場合,比 例 限,0.2%耐 力 は焼 もどし温度550℃以下で油冷 の場合が低
いが,比 例 限は600℃で,0.2%耐 力 は575～600℃で最大値 を示 し,そ の値 は油 冷の場合 よ り
も高 くな る。
均一伸 びは焼 もどし温度475～500℃で最大値 を示 し,そ れ を越 える温度 では減 少 し,600～
625℃で最低値 を示す。焼 もど し温度600℃以下では半冷20minの場合 の方が高 く,500℃で
の最大値 も明 らかに高 い。
全伸 びは焼 もど し温度 が475℃以下では半冷20minの場合 の方が 高いが,半 冷20minの 場
合均 一伸 びが急 増 し最大 となる500℃で全伸 びはか えって減少 し,油 冷の場 合 よ りも低 くな り,
700℃までの温度範 囲に わた り低 い。
絞 りは半冷20minの場合 の方が各焼 もどし温度 にお いて低 いが,温 度 に対す る変化は全伸 び
のそれ と類似 している。 シャル ピー衝 撃値 は焼 もど し温 度400℃まで は油冷,半 冷20minの 場
合で同等で あるが,半 冷20minの場合525℃にか けて減少 し,650℃まで回復 を示 さない。
油冷の場合焼 もどし温度625～650℃で僅か に減少す るが,そ の程度 は小 さい。油冷,半 冷20






































































1「 欧 ＼ 智一哩三=li




















SKD61の場合 に対比 して本鋼 は比例限,耐 力,引 張強 さの最高値 を示す焼 もどし温度 が高温
側 にあ り,か つ焼 もどし温度600,650℃における強度の低下が明 らか に小 さい。これ に対応 し
て,析 出硬化 に ともな って低下 した シャルピー衝 撃値 の回復が よ り高温 まで抑制 され る。
(8)試験温度 と引張性質,シ ャル ピー衝撃値の関係
油冷 および半冷20minで 焼入冷却 し,HRC44に 焼 もどしたの ち,700℃までの各種試験温
度 で引張性質,シ ャルピー衝撃値 を測定 した結果 を図39に示 す。





















試 験 温 度(℃)×10min
(禁 験Y,一`q'tr部1t6.35mm/x:2.Omm%m、。(。 。 ス ー 。 ド))
図39引 張性 質,シ ャル ピー衝撃値 におよぼす試験温度 の影響
(SKD7)
等 であるが,400～575℃で半冷20minの場合の方がやや高 くな り,、575℃を越 える温度 では
半冷20minの 場合の方が明 らかに高 い。
0.2%耐力 につ いて も同様 の傾向が み とめ られ る。高温強度 は650～700℃間での低下が急激



























オ ー ス テ ナ イ ト化 温 度:1,020℃ ×30min














































度域 で漸 増す る。
シャルピー衝撃値 は常温 で油冷の場 合の方が高 く,昇 温 とともに漸 増す るが油冷 および半冷20
min冷却 の両者 の場合 の衝撃値 の比率 はあま り変 化 しない。半冷20minの場合,600℃ 前後で
やや衝撃 値が低 下す る傾 向がみ とめ られ,回 復 は650℃を越 えてか らとな る。本鋼 の0.2%耐力,
引張強 さはSKD61の 場合 に対比 して,400℃までは同等であ るが,500℃でわず か に高 く,600
℃以上め高温域 で明 らか に高 い。
(9)焼入冷却速度 によ る高温 ク リープ破断強 さの変化
油冷およ び半冷20minで焼入冷却後HRC44に 焼 もど した試料 につ き,700℃,15kp/mm2で
ク リー プ破断時 間を測定 した結果 を図40に示 す。 ク リー プ破断 時間は半冷20minの場合 の方が










図40高 温 ク リーフ.破断強度 におよぼす焼入冷却速度 の影響
(SKD7)
___,
オ ー ス テ ナ イ ト化 温 度;1,020℃ ×30min


















ω 焼 もどしにおけ る ミクロ組 織 の変化
標準の400℃焼 もどしで,油 冷 によ り生成 した マルテ ンサ イ トの場合,旧 オーステナ イ ト粒界
お よび ラス境界 を主体 にM3Cの 析 出が多 くみ られ るの に対 し,半冷60minの冷却によ り生成 し
た塊状上 部ベ イナ イ トの場合,M3Cの 析 出が ご く僅 か しかみ とめ られ ない。
この原 因は上 部ベ イナイ ト変態に と もな うオーステナイ ト側 へのCの 移動 によ り生成 ベ イナ イ
22)38)
トのC過 飽和度 が小 さいこと,高C化 した残留 オ ーステ ナ イ トの安定 化,析 出の場所(site)と
22)24)
してのベ イナィF粒 境界 の分布密度が マルテンサ イ トラス境界 のそれよ り低 い ことな どが あげ ら
れ る。
本鋼の場合,焼 もどし温度が600℃か ら650℃に上昇す るの に伴 ない,基 地 中のM2Cの 成長
と分布密度 の減少が顕著 に進 む こと,ま た この場 合,上 部ベ イナイ ト化 に ともない旧オー ステナ
イ ト粒界へのM6Cの 優先析 出傾 向 は増加 す るが,そ の程度 は小 さい ごとが み とめ られた。 この
点 につ いては,
(a)本鋼 にお けるよ うにM2C単 独 の析 出によ る強 化の場合 には,Mo(W),V共 同添 加鋼 にお
けるMC,M2C複 合析 出 による強化の場合 よ りもM2Cの 成長が はや くすす むこ とは,R.
39)40)41)
SIMCOEら,R.WK.HONEYCOMBE,上 田 ら に よ り指摘 されてお り,本 実験 の結
果 は これに合致 して いる。 したが って,Mo(W),V共 同添加の面か ら析出炭 化物(MC,
M2C)の成 長 を抑 え,焼 もどし温度650℃におけ る強度 を改善す る ことは可能 と考 え られ る。
また,
(b)焼もどしが進 むにっれてM2Cは 成 長 し,そ れ 自体粒状のM6Cに 変態 す る場合の あ ること
42)
が指摘 されてい るが,本 鋼 の場合 旧 オーステナイ ト粒界へのM6Cの 優先析 出傾 向が小 さいの
は,こ の現象が一因 と考 え られ る。
上部 ベ イナイ トの場合 の方が マルテ ンサ イ トの場合 よ りもM2Cの 成 長 と分布密度 の減少 を
生 じに くいのは,M6C析 出の場所 として,上 部 ベ イナイ ト粒境界 の分布密度 が マルテ ンサ イ
トラスのそれよ りも格段 に低 く,こ の ため上部 ベ イナイ トの場合 の方が旧 オーステナ イ ト粒界
への優先析 出の傾 向はやや大 きいが ,全体 としてM6Cの 析 出,凝 集が進 みに く く,こ れ に関
連 してM2Cの 成 長 と分布密度 の減少が マルテ ンサイ トの場合 よ り遅 れ るため と思わ れ る。
上部 ベイナイ トに ともな う残 留 オーステ ナイ トが と くに安定で,600℃焼 もどしで も一部残
存 す るの は,Ni含 有量 が高 いこ とが原因 と思 われ る。
以上,マ ルテンサ イ トの場合 に対比 して半冷60minな ど実用焼入冷却速度 で得 られ る上部 ベ
イナイ トの場合 の特徴 は,
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(a)焼入組織 に関 しては,塊 状化,有 効結 晶粒径 に相当す る組織単 位の増大,Cを 濃化 した多量
(約15%)の残 留 オ ーステナ イ トの生成,
(b)焼もどし』において は,500℃以下でM3Cの 析 出が ほ とん どない こと,強 化に寄与するM2C
の凝集抵抗 が大 きい こと,
(c)凝集段階の析 出炭 化物M6C等 の析 出位置 につ いて は,上 部 ベ イナ イ ト化 によ り,旧 オ ース
テナ イ ト粒 界への優先析 出の傾 向 は増加す るが,そ の程度 は小 さいこ と,な どである。
これ らの組織挙 動が高温強度,靱 性,延 性に与 える影 響 にっ いて考察 を行な った 。
(2)焼もど し温度 による引張 性質,シ ャル ピー衝 撃値の変化
焼 もどし温 度500℃以下で,半 冷60minの 冷却 によ り生成 した上部ベ イナ イ トの場合,マ ル
テ ンサ イ トの場合 に対比 して,比 例 限,耐 力 が低 く,一 方均一伸 びが相対 的 に大 きいことによっ
て も裏 付 け られ るよ うに,加 工硬 化性は大 きく,引 張強 さにお いては両者の差が接近 して い る。
これ は上部 ベ イナ イ トの生成 に ともな うCを 濃化 した多量の残留 オ ーステナ イ トの影 響 による
もの と考 えられ る 。転位上への炭化物の あ きらか な析 出 と残留 オーステナイ トの分解が開始す る
焼 もどし温 度の直下 に相 当す る475℃前後 で比例限,耐 力 は最低値 を示 して い る。
この原因 につ いては,境 界,粒 界 を主体 に,ま た,マ ルテンサ イ トの場合 に粒内 に もM3Cが
43)
析 出 して いる点 よ り,斎藤,内 山 らも指摘 して い るよ うに固溶強化作用の減少が一原因 と考 えら
39)44)
れ る。逆 にSIMCOEら も指摘 してい るよ うに,上 記M3C粒 の非整合析 出分布,ま た引張変形
によ る残留 オーステナ イ トの マルテンサ イ ト化傾向の増大 などによ り,加 工硬化性 は最大 とな り,
45)46)47)
引張強 さの増大が開始 した もの と解釈 され る。
転位上へ の微細 な特殊炭化物M2Cの 析 出(整 合析 出)を 開始 し,か つ,残 留 オ ーステ ナイ ト
の減少 を と もな う525～600℃の焼 もどしで比例 限は上昇 し,加 工硬化性 との組合 せによ り550
～575℃で引張強 さは最大 を示す 。その値 は マルテンサ イ ト,上部 ベ イナイ トの場合 で同等 であ
る。
この場合,比 例 限,耐 力 は上部 ベ イナイ トの場合 の方 が低 い に もかかわ らず,々 ルテ ンサ イ ト
の場合 と同等 の引張強 さを示す一因はcを 濃縮 した残留 オーステナイ トの高い加工硬 化性 と引張
変形によ るマルテンサ イ ト化 にある もの と推察 され る。 さらに残留 オーステナ イ トの分解 が進 み,
転位上へ の析 出がすすんだ600℃の焼 もどしで比例 限は最大 とな り,こ れ に ともな い,0.2%耐
力 も575℃で最 大 を示す 。その値は上部ベ イナイ トの場 合の方が低い 。
焼 もど し温度650℃での強度 の低 下が大 きいの は,M2Cの 分布密度 の急 激な減少 に対 応 して
い る。600～650℃でM2Cの 分布密度 は上部 ベ イナイ トの場 合の方が高 いの に,比 例 限,耐 力
は マルテ ンサ イ トの場合 よ り低 いの は,Cの 固溶強化 による寄与が マ ルテ ンサ イ トの場合 よ り小
一36一
さい こと,一 部残留 オー ステナ イ トの残存 によ・る と考 え ら'れる。
上部 ベイ ナイ トの場 合の方が比例 限,0.2%耐 力の最 大値が マルテンサイ トの場 合 よ り低 いの
も同様 の理由 によ ると考 え られ る。
一方 ,衝撃値の挙動 に関 し,析 出硬化状態の550～600℃焼 もど しで上部 ベ イナイ トの場合 の
衝 撃値が マ ルテ ンサ イ トの場合の それ よ りも低 いが,大 きな差 を生 じな いの は,上 部 ベ イナイ ト
化 に ともな う旧 オーステ ナイ ト粒界へ のM6Cの 優先析 出傾 向の増加 の程度 が小 さいこど,残 留
48)
オー ステナ イ トの一部残存 によ るクッション作用 による と考 え られる。
(31焼入冷却速度 による破壊靱 性値KICの変化
(a)標準の400℃焼 もどしの場合,焼 入冷却速度 の低下 によ りKIC値は減少 す るが,高 い水準
を保つの は,上 部ベ イ ナイ ト化 に ともな う有効 結晶粒 径の増 大 による靱 性低減 の効果 を,粒 界,
粒 内への残留 オーステ ナイ トの多量の生成,耐 力の大 きな低下な ど靱 性,延 性改 善の効果が補
な った ため と思 われ る。
(b)析出硬化状態 の575℃焼 もどしで も上部 ベ イナイ トの場合のKIC値は マルテ ンサ イ トの場合
よ り低 いが,大 きな差 を生 じないの は,(2)で衝 撃値の挙動 に関 して示 した と同様 の組織要 因に
よ ると考 え られ る。
(4)試験温度 と引張性質,シ ャル ピー衝 撃値の関係
(a)高温引張強度 は600～650℃を境 に,高 温側で上部 ベ イナイ トの場合の方が マルテンサ イ ト
の場合 よ り高 いが,こ れはM2Cの 分布密度 の減少に対す る抵抗性が上部ベ イナイ トの場合 の
方が大 きいため と考 えられ,ま た上部 ベ イナイ トの場合 の方が700℃での ク リープ破断時間が
大 きいの も同様 の理 由に よると考 えられ る。
一方 ,6GO～650℃を境 に低温側 で上部 ベ イナイ トの場合 の方が引張強度が低 いのは,Cの
固溶 によ る固溶強化の寄与が マルテ ンサイ トの場合 よ り小 さ く,ま た残留 オーステ ナイ ト量が
多 いことな どの影響 に よると思 われ る。
(b)伸び,絞 りは600～650℃で大幅 に低下す る結果 を得 たが,破 断部 ミク ロ観察 の結果,旧 オ
ーステナイ ト粒界部 に発生 した ミク ロクラ ックが拡大,連 結 して破 断に至 ってい ることが確認
された 。これ は本鋼の場合,旧 才一1ステナイ ト粒 内でのM2Cの 析 出,成 長が均 一に行 なわれ,
分布 む らが少 な く,旧 オーステ ナイ ト粒界へのM6Cの 優先析 出の傾 向は小 さく,こ れに関連
して,粒 界部 に炭化物分布の希薄なeedenudedzone"が幅狭 く形成 さμ る結果 とな り,高 温
49)
での変形 が この部分 に集中 し,粒 界部 よ りク ラ ックを生 じた もの と推察 され る。ク リープ破断
試験 での破断伸 びが小 さい原因 も同様 と思 われ る。
(c)200～250℃での衝 撃値 の最大値が上部 ベ イナイ ト.の場合 に高 い ことは,使 用時の型予熱 に
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よる割 れ感受性 を低減 させ る効果が 大 きいことを示すが,こ れは マルテンサイ トの場合 に対 し,
残留 オーステナ イ ト量が多 く,耐 力が低 く,ま たM3Cの 析 出 もな く,延 性 が大 きい ことによ
ると考 えられ る。また,500～600℃での上部 ベ イナ イトの場 合の衝撃値 が減少 す るのは残留
オー ステ ナイ トの分解 と微細 なM2Cの 析 出および旧 オーステ ナイ ト粒界へのM6Cの 析 出が
すす む ことによ ると考 え られるが,こ の場合 で もマルテ ンサ イ トの場合 よ り衝 撃値の水準 が高
いのは一部残留 オー ステ ナイ トの残存 によ ると考 えられ る。
本鋼 は試験温度500～650℃での靱 性,延 性 の水準が低 いけれ ども,こ の点 は高温へ の昇温
が型表層部 のみに限定 され る一般 の熱 問鍛造型 に関 す る限 り,使 用性能上 と くに問題 とはな ら
ない と考 えられ る。なお,上 部 ベイナイ トの場合,試 験温度300℃前後 で均一伸 びの顕著 な増
21)
加 がみ とめ られたが,図16に 示 したR.B.CORBETTらによる本系鋼の恒温 ベ イナイ ト変態図
によれ ば,300℃はベ イナイ トノーズの先端温度付近 に相 当 してお り,引 張変形申 に上部 ベ イ
ナイ トに と もな う残留 オーステナイ トのべ ィナ イ トへ の変態が生起 し,こ れによ る加工硬化性
の増大 をまね き,引 張強 さの顕著 な増加 を生 じた もの と推察 され る。
(5)焼入組織 によ る切 り欠 き疲労 クラ ック進展特性 の変化
疲 労破 面 にみ られた ス トライエー ション(striation)間隔は マルテンサイ トの ラス幅 に相 当
し,上 部ベ イナ イ ト粒 幅や これ に ともな う片状残留 オー ステナ イ トの平均寸法よ りも小 さい。上
部ベ イナ イ トの場 合の方が クラ ック進展速度 が小 さい点 につ いて,破 面断面の ミク ロ観察 によ り
組織 との関連性 を検討 したが,明 確な対応性 を見 出す には至 らなか った 。
疲労破面上の残留 オ ーステ ナイ トはX線 法 による測定の結果,マ ルテンサイ ト,上 部 ベ イナ イ
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トの場合 と も検 出 されず,ク ラ ック進展 の段階 で分解 してい ることがみ とめ られた。
50)
A.S.TETELMANら は,加 工硬 化が負荷時 の クラ ック先端 の形状 にはや く丸 味をお びさせ
1サイクルあた りの進展速度 を小 さくす ると指摘 して いる。
本研究 の場合,Cを 濃化 した残留 オーステナイ トを多 く伴 な ってい る上部 ベ イナイ トの場合 の
方がよ り大 きい加工硬化 を生 じた もの と推察 され,こ れによ る進展速度 の低減効果が作用 した こ
とが考 え られ る。また,疲 労 クラ ックの進展速度 に影響 す る因子 と しては,開 口時 の クラ ヅク先
51)52)
端 に生 じた引張 りの塑性歪 みに起因す るクラ ヅクの閉 口現象(crackclosure)が報告 されてお
り,こ れは強度 の低 い方が い ちじるしく,有 効応力拡大係数 を よ り減少 させ,疲 労強度 を高 め る
効果 を もた らす とされてい る。
上部 ベ イナイ トの場合 の方が明 らかに耐力が低 い結果 を徳 ているが,こ れが ク ラックの閉 口現
象 をよ り大 きくした もの と考 え られ る。一般的に同系統 の材料 で は最 初期,最 終期 を除 き,疲 労
51)53)54)
クラック進展速度da/dNは △Kに 対 してほぼ同一 の挙動 を示 す と報 告 されてお り,組 織 の影響
55)
もあ ると一部指摘 されてい る。
本研究結果 で も大 きな差 はみ とめ られなか ったが,上 部 ベイ ナイ トの場合の方が疲労 クラック
進展速度の小 さい結果 を得て お り,そ の原因 を ミクロ組織の みか ら明確 に裏付 ける ことはで きな
か ったが,上 記加工硬化,ク ラ ックの閉 口現象 等 を通 じて クラ ック先端のすべ り変形挙動 に影響
し,総 合効果 として1サ イクルあた りの ク ラック進展距離が相対的 に小 さくなった と推察 され る。
(6)焼入組織 によ る衝撃遷移 特性の変化
延性 破面温度域 にお いて,吸 収 エネルギーは上部ベ イナイ トの場 合の方が明 らか に高 く,デ ィ
ンプルの形態 に差が み られた 。一方,デ ィンプルの形態 と靱 性 との関係 で は,た とえば,D.
56)
WEBSTERらによる と0.14C-14Cr-Mo-V-Coマノレテンサ イ ト鋼の焼 入温度 の 低 下 は,
KICの 減少 をまね き,破 面上の細かいデ ィンプルが増加す る と報告 して い る。 また,荒 木,中
30)57)
島,辛,佐 川 らは,強 靱鋼 の衝撃遷移 曲線 の上部棚 エネルギー値 に関 し,析 出物 の減少 に よるデ
51)58)
インプルの大 き さの増加 とエネルギ ー値 の増大 をみ とめている。小寺沢,寺 崎 も同様 の指摘 を行
な ってい る。
'本実験結果 では
,マ ルテンサイ トの場合 の400℃焼 も どしに おいて,粒 界,ラ ス境界 にM3C
の析 出を生 じてお り,こ れが結果 的に延 性温度域 において デ ィンプルの不 均一な発生 と発達 をま
ね き,吸 収 エ ネルギー を相対 的に低 くす るよ う作 用 した もの と考 え られ る。
一方 ,上部 ベ イナイ トでは,M3Cの 析 出が ほ とん どな く,均 一 な ディンプルの生成 をまね き,
また残留 オー ステナイ ト量 も多 く,耐 力 も低 い ことによ ってデ ィンプルの十 分な発達 をまね き,
吸収 エネ ルギーを マルテ ンサ イ トのそれよ りも高 くした もの と考 え られ る。
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2.2.4結 言
0.2C-3Ni-3Mo析出硬 化型熱 間工具 鋼 につ いて,生 成 す るベ イナ イ ト組織 の形態 と,こ れ
が靱性,高 温強度 におよぼす影響 をマルテンサ イ ト組織 の場合 と比較 しつつ検討 し,下 記の結果
を得 た。
(1)半冷時間30～60min前後 の実用冷却速度 での焼入 によ り,15%前後 の残 留 オ ーステナ イ
トを ともな った塊状 上部 ベ イナ イ ト組織(B-1型)を 示す。
この上部 ベ イナ イ トの場合,
(2}標準の400℃焼 もどし状態 で,マ ルテ ンサ イ トの場合 に対 比 して,
(i)平面歪み破壊靱 性値KIcは 低 いが,大 きな差 は生ぜ ず,シ ャル ピー衝撃 値は同等 で ある。
㈹ 疲 労 クラック進展速度 は小 さい。
㈹ 衝撃遷 移特性曲線 にお ける上部棚 エ ネルギ ー値 は高い。
Gv)静的引張試験 におけ る延性,と くに均一伸 びが大 きい。
す なわ ち,構 造 用 合金鋼 な どにみ られ るよ うな上部 ベ イナ イ ト化 に と もな う靱 性の明 らかな'
減 少 を示 さず,半 冷60minの場合 で も280kg/皿m2・〉踊 前 後の高 いKIC値 を保 ち,ま た引張
試験 にお ける延性や 耐疲 労 クラック進展性,延 性破 面温 度域 にお ける衝撃破壊 の吸収 エネル
ギ ー値 は マルテ ンサ イ トの場合 よ りむ しろ高い。
上記靱 性,延 性の挙動 は,ミ クロ組織 面か らみれば,
(a)上部ベ イナイ ト化 に と もない,ベ イナイ ト粒幅が マルテ ンサ イ トラスの幅 よ りも増大 す る
こと,有 効結晶粒径が増大 す ることな ど,靱 性低減 の効果 に対 し,'
(b)粒界,粒 内へ の多量 の残留 オーステ ナイ トの生成,
(c)標準の400℃焼 もどしにおいてM3Cの 析 出 をほ とん ど生 じない こと,による靱 性,延 性改
善の効果 が大 きく作用 し,上 部 ベ イナイ ト化が すすんで も,靱 性 の低減 をまねかなか った も
の と推察 され る。
これ は低温焼 もどしを基本 とす る本系鋼 に特徴 的な現象 と考 えられ,(b),(c)の効果 活 用が靱
性制 御の上 での重要 な要点 であ ることを明 らか に した 。
(3)析出硬化の進 む550～600℃焼 もど しで,平 面歪 み破壊靱 性値KIC,シ ャル ピー衝撃 値 はマ
ルテンサ イ トの場合 よ り低 いが大 きな差 は生 じな い。
これ は,(i)微細析 出炭化物 の分布密度 は高 いけれ ど も上部 ベ イナイ ト化 に と もな うM6Cの
旧 オーステ ナイ ト粒界 への優先析 出傾 向の増加 の程度 が小 さい こと,(ii)残留 オーステナ イ トの
一部残存 ,な どによ ると思 われ る。
(4)600～650℃での高温強度 は マルテンサ イ トの場合 よ りも高 い。これ はM2Cの 成 長 と分布
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密度の減少が マルテンサ イ トの場合 よ りも高温 まで抑制 され るため と考 え られ る。
以 上,本 研究 によ り析 出硬化型 鋼の靱 性,高 温強度 を構成 す る ミクロ組織因子 を明 らか に し,
とくに靱性 面では上部 ベ イナイ ト化 その ものは靱 性上不利 で あるが,こ れ にと もな う安定 な残留
オーステ ナイ トの靱 性向 上効果,M3Cの 析 出が抑制 されるこ とによる延 性破 面温度域 での破壊
の場合 の吸収 エネルギーの 向上効果 な ど,靱 性改善 の効果 によ り高い靱性 を示す点に着 目すべ き
ことを明 らか に した。
一方 ,高温強度 面では上部 ベ イナイ ト化 による極 微細析 出炭 化物の分布密度 の増大 によ り有利
とな るが,標 準の400℃焼 もどし状態 での強度が低 く,こ れに起 因 して20～700℃.の温度 域全
般 にわた り強度が十分 ξはい えず,ま た,650℃以 上の温度での低下が大 きいことが問題点 であ
り,改 善 のためには400℃焼 もどし状態での硬 さの引上 げお よび昇温時MC,M2C複 合の析出
強化 を行 なわせ,極 微細析 出炭化物の分布密 度の増大 と650℃以 上での凝集抵抗の向 上をはか る
ことが要点 とな ることを示 した 。
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2.3SKD61
マルテ ンサイ ト鋼SKD61は,現 用熱問工具鋼の 中で は もっとも焼入 性が大 きく,空 気焼入鋼
に分類 され,ダ イカス ト型 な ど熱処理歪 みが と くに問題 とな る型用途な どに本鋼 の空冷 や衝風 によ
る焼入冷却処理(半 冷30minな ど)が 実用化 され てい る。
この場合 で も製品寸法 の増大 によ る冷却速度 の低下 によ り,炭 化物の粒界析出やベ イナイ ト組織
60)
の生成 をまね き,こ れが焼 もど し後 の靱 性 に影響 を与 えることが指摘 され ている。ただ し,ミ クロ
組織 と靱 性や高温強度 との関係 につ いての基礎 的解明 は十分 にはな されていないのが現状で ある。
2.3.1試料 およ び実験 方法
試料は0.4C-5Cr-Mo-V鋼,SKD61表7試 料の化学 組成(wt%)
で,化 学組 成 を表7に 示す 。
素材断面寸法は200mm×350mmで,弧光
式電気炉 で溶製 し,鍛 錬成形 比6以 上に熱
間成形 し,850℃で焼 なま し処理 した 。試験片 は中心 と隅角 との中間位 置か ら鍛伸方 向に採取 し
て実験 に供 した。
(1)焼入冷却速度 に よる ミクロ組織挙動 の観察
1,020℃×30minオ ー ステ ナイ ト化後,油 冷 および半冷5～80minの 各種速度 で焼 入冷却
した場合 のベ イナイ ト変態挙動 を ミクロ組織,硬 さ,温 度 一寸法(フ ォー マスターによる)挙 動
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C Si Mn Cr Mo V
0.38 0.96 0.47 5.10 1.31 0.56
によ り観察 した。
っ ぎに,焼 入冷却時 に生ず る オーステナイ ト基 地か らの炭 化物の析 出 を抑制 す るために500℃
まで急冷(空 冷)後,油 冷お よび1,000～50℃/hの各種速度 で冷却 した場合 の べ ィナイ ト変態挙
動 を ミクロ組織 の面か ら観察 した。
また,上 記各焼入冷却 後 の試料 を400℃か ら700℃までの各種温度 で2h焼 もどした場合 の炭
化物 の析 出,凝 集挙動 を抽 出 レプ リカ電顕観察,X線,電 子線 回折 によ り調べ た。試験片 の寸法
は12皿m×!2mm×6mmであ る。
(2)機械的性質 の測定
(a)ミクロ組織観察試料 と同様 に各種速度 で焼 入後HRC44に 焼 もどし(焼 もどし温度610～620
℃ ×1.5h空冷,引 続 き30℃低 い温度 ×1.5h空冷)し た場合の破 壊靱 性値KIC,疲 労 クラ ッ
ク進展特性,シ ャルピー衝撃値 を測定 した。
さらに衝撃遷移特性,引 張 性質 を測定 した 。また試験後破面観察 を行 なった。
(b)半冷30minの冷却 によ り生成 した上部ベ イナ イ トを約50%含 む試料 お よび 油 冷 によ り生
成 した マルテンサイ ト試 料 につ き,
(i)700℃までの各種温度 で焼 もどした場 合の引張性質,シ ャルピー衝撃 値,
(ii)HRC44に焼 もどし後700℃までの各種温度 で試 験 した場合 の引張性質,シ ャ1ルピー衝撃
値,700℃,15kp/mm2の条件 での ク リープ破 断強度 を測定 した。
試験片 お よび試験 条件 は2.2.1と同様 で あ る。
2.3.2実験結果
(i)焼入冷却速度 によるベ イナイ ト変態 特性,ミ クロ組織 の変 化
1,020℃か ら半冷5～80minで連続 冷却 した場合 のベ イナ イ ト変態線 図を図17に 示す。 また,
恒温 ベ イナイ ト変態線 図 を図18に示す。
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図18恒 温 ベ イナ イ ト変 態 線 図
(SKD61)
104
つ ぎに,油 冷,半 冷15～80minの各種 冷却 および500℃まで急冷後300℃/hおよ び100℃/h
で冷却 した場合 の生成組織 の光学顕微鏡 像お よび二段 レプ リカ電顕像 を写真15,16に 示す 。
オーステナ イ ト平均 粒度はJISNa8,残 留炭化物 の面積率 は0.51%,平均粒径 は0.35μm
(粒径0.15μln以上の炭化物 につ き測定)で ある。油冷 では ラス状 に近 い マルテ ンサ イ ト組織,
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写真15 焼 入冷却速度 によ る焼入組織 の変 化
(SKD61,光 学顕微鏡像)
写 真16 焼 入冷却速度 に よる焼 入組織 の変化
(SKD61,二段 レプ リカ電顕像)
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半冷15minで 部分的 に長 い上部 ベ イナイ ト(B-1型)を生 じ,半 冷20minで は上部 ベ イナイ
ト量 は30～40%と な る。半冷30minでは上部 ベ イナ イ ト量が約50～60%と な り,長 いベイ
ナイ ト粒が増加 し,へ き開破 壊の破 面単位 に相 当す る有効結晶粒径 が大 きくな る。
マルテ ンサ イ トの場合 の平均 ラス幅 は0.2μmで あるが,上 部 ベ イナイ トの場合 の粒 幅は半冷
15min:O.4μm,半冷30min:0.5μmで,冷 却速度 の低 下 に したが って大 きくな る。
半冷15～60minで ベ イナイ ト粒 幅は さらに大 き くな り(0.8μm),塊 状化の傾 向を示す。
半冷601ninで上部ベ イナイ ト量 は70%以 上 とな り,残 留 オーステナイ ト量 は増加 す る。残留
オー ステナ イ ト量 は油冷:5%に 対 し,半 冷30min:9%,半 冷60min:14%で あ る。 下部
ベ イナイ ト(ベ イナイ ト粒内 に微細炭 化物 の析 出 を ともな う)は 半冷10minで 若干生成 し,半
冷20minではほ とん どな くな る。500℃まで急冷 後種 々の速度 で冷却 の場合,冷 却速度 の低下
によ り,300℃/hで長 い上部 ベ イナイ ト粒 の生成 が み られる。100～50℃/hでは上部 ベイナイ
トの量 は,70%以 上 とな り,有 効結晶粒径 の増 大,残 留 オーステ ナイ ト量 の増加,べ .イナ イ ト
粒の塊状化が み られ る。
下部ベ イ ナイ トは1,000～300℃/hで若『二生成 レ,300～100℃/hでな くな る。
(2)焼入冷却速度 によ る焼 もどし時の炭化物 の析 出,凝 集形 態およ び残留 オー ステナイ ト量 の変化
油冷およ び半 冷30,60minで焼 入冷却 した試料 お よび500℃まで急冷後100℃/hで冷却 した
試料の抽 出 レプ リカ法 による析 出炭 化物分 布お よび形態 の電顕組織 を写真17,18に 示す 。
(a)油冷 によるマルテンサイ トの ラス幅に対 し,半 冷15minおよ び500℃まで急冷後300℃/h
な いしこれ よ り遅 い冷却 で生 じた上部ベ イナイ トの粒 幅は大 きく,か つ析 出炭化物 のベ イナイ
ト粒境 界へ の連鎖状分布の傾 向が大 き くな る。
(b)半冷30minおよび500℃まで急 冷後300～500℃/hない し,こ れよ り遅 い冷却 の場合,基 地
　
内の極微細析 出炭化 物(長 さ500Aなど)の 分 布密度 が明 らか に増 加す る。
逆 に,油 冷 の場合 にみ られ る棒 状炭化 物や これが粒 状に分化 した炭 化物 な どの密集部(後 記
のよ うに その場核生成<insitunucleation>によ るM3C→M7C3変 態部)は み られ な く
な る。
(c)半冷45,60m三nお よび500℃まで急冷 後300～100℃/hない七rこれ よ り遅 い冷却 で は,
さらに広 幅化 したベ イナイ ト粒 境界 や旧 オーステナイ ト粒界 への炭 化物 の優先析 出,凝 集 の傾
向が大 きくなる。
表8に 油冷 およ び半 冷30minで焼 入冷却 した試 料 につ き,400℃か ら700℃までの間の各種温
度 で2h焼 もど した場 合のX線 お よび電子線 回折 に よる炭 化物 の構造 同定璽結果 を示す。 また,
各試料 の抽 出 レプ リカ法 による析 出炭 化物 の状況 お よび凝集形 態の電顕組織 を写真19～22に示 す。
一45一
オーステナイ ト化温度:1,020℃×30min
写真17焼 入冷却 速度 による焼 もどし(HRC44)時 の析 出炭 化物 の分布お よび形態の変化
(SKD61,抽 出 レプ リカ電顕 像)×4,000
写 真18
オーステナイ ト化温度:1,020℃×30min
焼入冷却速度 に よる焼 もどし(HRC44)時 の析 出炭化物 の分布お よび形態 の変化
(SKD61,抽 出 レフ。リカ電顕像)×20,000
表8X線 お よび電子線回折 によ る炭化物 同定結果(SKD61)
オーステナイ ト化温度:1,020℃×30min
焼 も ど し温 度(℃)×2h
焼入まま





電子線 『 『 MsC 一 『 『 『
MC(34)MC(35)MC(35)MC(37)MC(39) MC(39) MC(42)
X線 MsC(4) MsC(17)MsC(38)
半 冷 (CoKa) M7C3(25)M7C3(33)MzsCs(8)MおC6(29) MzsCs(30)
30min (雲 状) (針 状)
MC MzC電子線 一 一 『 一 一
⇔ 内の 数 字 は チ ャー ト上 の 回折 図形 の 高 さ(目 盛)を 示 す。
MC:(111)面M6C:(422)面M7C3:(102)面M23C6(422)面
一46一
オー ステ ナイ ト化 温度:
1,020℃×30mln
①:焼 もどし
写真19 油冷焼入後の焼 もどしにおける炭 化物の析 出,凝 集挙動
(SKD61,抽 出 レプ リカ電顕像)×4,000
写真20 半冷30m・n焼入後 の焼 もどしにお ける炭化物 の析出,凝 集挙動
(SKD61,抽 出 レプ リカ電顕像)x4,000
一47一
写 真21油 冷 焼入後の焼 もど しにお ける炭 化物 の析 出,凝 集挙動
(SKD61,抽出 レプ リカ電顕像)×20,000
写真22 半 冷30mln焼入後 の焼 もど しにお ける炭 化物 の析 出,凝 集挙動
(SKD61,抽 出 レプ リカ電顕像)x20,000
一48一
油冷 によ り生 成 した マルテ ンサ イ トの場合,500℃ 以下の焼 もどしで マルテンサイ トラス境界
を主体 に粒内に も棒 状 または密 集棒 状のM3Cの 析 出 を生 じる。500℃を越 える温度 にお ける焼
もどしで特殊炭 化物の生成 に ともないM3Cの 一部 は基 地中に再 固溶 す るが,残 りは さらに600
～650℃の焼 もどしでその場核生成 によ りM3C→M7C3変 態 を生 じ,小 粒 状のM7C3が 生成
す る。
600℃以 上の焼 もどしで マ ルテンサ イ トラス境 界,旧 オーステナ イ ト粒 界にM6Cの 析 出 を生
じるが,析 出の場所 としての マルテンサイ トラス境界の分布密 度が高 く,旧 オーステナ イ ト粒界
への優先析 出の傾向は小 さい。
一方 ,半冷30minの場 合,500℃以下の焼 もどしではM3Cの 析 出 をほ とん ど生ぜ ず,こ の
ため600～650℃の焼 もどしで はその場核 生成 によるM3C→M7C3変 態 は抑制 され る。600℃
以 上の焼 もどレで はベ イナ イ ト粒境界,旧 オーステ ナイ ト粒界部 にM6C,M23C6の析 出分布を
生 じるが,析 出の場所 としての ベ イナイ ト粒境界の分布密度 が低 いた め,旧 オーステfイ ト粒界
への優先析 出の傾向が大 き くな る。
強化 に寄与 す る基地中へ の極微細炭 化物の析出 については,油 冷,.半冷30minの場合 とも500
℃ を越 える焼 もど し温 度 で雲状 のMCの 析 出 を生 じ,600℃の焼 もどしではMCの 分布密度 は減
少 し,M2Cの 析 出を生 じる。焼 もどし温度650℃で はM2Cの 分布密 度 は大 きく減少 し,700℃
では極微細炭化物の分布 はみ られない。
500～650℃の焼 もどしでの極微細析 出炭化物の分布密度 は半冷30minの 場合の方が油冷の
場合 よ りも高 い。
焼 もどし温度 によ る残留 オーステ ナイ ト量 の変化 を図19に示 す 。 残留 オー ステナイ トは525






















(3)焼入冷却速度 によ るKIC,シ ャル ピー衝撃値 の変化
油冷 および半冷15～60minで 焼入冷却 した場合 およ び500℃まで急冷後 油冷 お よび1,000
～50℃/hで 焼入冷却 した場合 のHRC44に 焼 もどし後 にKIC,シ ャルピー衝撃値 を測定 した
結果 を図20～22に 示す 。
KICは,
(a)油冷で は367kg/mm2・v価,実用焼入冷却速度域 の半冷30minでは206kQ/mm2・>mmとな る。
さ らに半 冷30minか ら半冷45minへ の冷却速度の低下 によ り漸減の の ち,半 冷60minで
140k9/m皿2・>mmとな り,半 冷30minの場 合の約70%の 値 を示す。
(b)500℃まで急冷後各種速度 で冷却 の場 合,300℃/h(ベイナ イ ト変態温度 域400～150℃に
お ける冷却速度 でほぼ半冷30minの場 合 に相当)で217k9/mm2・>i面,100℃/h(ベイナ イ ト
変態温度域400～150℃にお ける冷却速度 で半冷90minの 場合 に相当)で155ky/皿m2・>r一一mmと
な る。500℃までの急冷 はKICを わず か に改 善す る効果 が あるが,大 きな影響 を与 えない。
シャル ピー衝撃値 につ いて も,KICの 場合 よ り変化 の程度 は小 さいが同様 の傾 向がみ とめ ら
れた 。
写真23にシ ャルピー試験片 の ク ラック1mm進展部 の破 面像 を示 す。油冷 ではデ ィンプルを とも
な ったへ き開型の破 面であ るが,半 冷30minで は デ ィンプルが減少 し,半 冷45,60minでは



















半 冷 時 間(min)

































オ ーステナ イ ト化温度:1,020℃×30min
ii
500℃まで急冷,20min保持後各種冷却速度で冷却












半 冷 時 間(min)
図22シ ャル ピー衝撃値 にお よぼす焼入冷却速度 の影響
(SKD61)
60
半冷30minよ り遅 い冷却速度 で長 い破面模様 が あ らわれ,破 面単位 の大 きさは増大 し,半 冷
45,60minでは長い破 面模様 が全 体的 に形成 され,ミ ク ロ観察 におけ る長 い上部 ベ イナイ ト粒
の発達や有効結晶粒径 の増大 に対応 した変 化 を示す。 また,油 焼入後の焼 もどし硬 さとKICの関
係 を図23に 示す。KICは硬 さHRC48～42.5で,硬さの低下 に対 し,ほぼ直線 的 に漸増 し,HRC
42.5～41で増加 の割合 がや や大 き くな る。
一51一
オーステナイ ト化温度:1,020℃×30min














焼 も ど し 硬 さ(HRC)
図23破 壊 靱 性 値KICに お よ ぼす 焼 もど し硬 さの影 響
(SKD61)
48
(4)焼入冷却速度 によ る疲 労 クラ ック進展特 性の変 化
油冷お よび半 冷30～60minで冷却 後HRC44に 焼 もどした場合 の切 り欠 き疲労 クラ ック進展
性試験 の結果 を図24に 示す 。 焼 入冷却速度 の低下 にと もない疲労 ク ラック進展速度 は若干増加
し,ま たへ き開型破壊 に至 るまでの限界 の クラ ック深 さは減少 し,そ の結果へ き開型破壊 に至 る
までの繰 り返 し回数 は減少す る。
疲 労破 面の走 査電顕 による観察の結果 で は,い ずれ もス トラィエーシ ョンをともな った破面 を
呈 して お り,冷 却速度 の大 きい方が ス トライエー シ ョン形成 の傾 向が やや大 きいよ うにみ えるが,












































































図24疲 労 ク ラック進展速度 におよぼす焼入冷却速度の影響
(SKD61)
同様 に油冷 およ び半 冷30,60minで 焼入冷却後HRC44に 焼 もどした試料 についての小野
式回転 曲げ疲労試験 の結果 を図25に示 す。 焼入冷却速度 の低 下に ともな い,同 一応 力 水 準 に
おける破 断 までの繰 り返 し回数,疲 労 限応力 の漸減が み られ る。
この場 合 も破 断 に至 る限界 の クラック進展深 さは油冷 の場合 の方が大 きいが,疲 労破面 の形態
に関 し明確 な差 異はみ られなか った。 また,油 焼入後 の焼 もどし硬 さと切 り欠 き疲労 クラック進
展 特性試験 の結果 を図26に示 す 。 焼 もどし硬 さの低下 によ り,疲 労 クラ ック進展速度 はや や減




















































回転 曲 げ疲労寿命 にお よぼす焼 入冷却速度 の影響
(SKD61)
1







































































㈲ 焼入冷却速度 によ る衝撃遷移特性 の変化
油冷お よび半冷30～60minの各冷却速度 で焼入後HRC44に 焼 もどした試料 についてVノ ッ
チ シャルピー試 験片 によ る20～300℃ での衝 撃試 験 を行 な った結果 を図27に 示す 。
また クラ ック1皿m進展部の破面 の走査電 顕 による観察結果 を写真24に 示す 。
焼入冷却速度 の低下 に ともない衝 撃遷移 温度 は上昇 す る。50%脆 性破面遷移温度 は,油 冷:
100～150℃,半冷30min:200℃,半冷60min:200～250℃である。延性破面温度域 にお
いて,油 冷試料の破面 は半冷30,60minの場合 の破面 に対 して,デ ィンプルの大 きさな らびに
深 さがやや大 きく,か つ相対 的 に均 一であ り,一 方半冷30,60minの場合,極 微細 デ ィンプル



































図27Vノ ッチ シ ャ ル ピ ー衝 撃 値 に お よ ぼす 試 験 温 度 の 影 響
(SKD61)
(6)焼もどし温度 によ る引張性質,シ ャル ピー衝撃値 の変 化
油冷 および半 冷30minで焼入後200～700℃の間の各種温度 で焼 もどしを行 な った試料 にっい
て引張性質 および シャルピー衝撃値 を測定 した結果 を図28に 示 す 。
半冷30minの 場合 の引張強 さは焼 もど し温度 が475℃以下では油冷の場合 よ り低いが500℃
以 上では油冷の場合 よ り高 くな り,525℃で最高値 を示 すが,そ の値 は油冷 の場合 の475℃であ
らわれ る最高値 よ りも高い。
625℃以上 で油冷の場合 よ りやや低 くな る。半 冷30minの場合 の比例 限,0.2%耐 力 は焼 も
どし温度が500℃以下 で油冷 の場合 よ り低 いが,525℃ で油冷 の場合 よ り高 くな り,525～550℃
一55一
オーステナイ ト化温度:1,020℃×30min
焼 もど し硬 さ:HRC44
写真24焼 入冷却速度 による衝撃遷移特 性試験片(Vノ ッチシ ャル ピー)破 面の形態変 化
(SKD61,走 査電顕像)×1,000
で最大 を示 し,625℃を越 える温度 で は油冷の場 合 よ りやや低 い。均一伸 びは焼 もどし温度が400
℃までは変化 しないが,450～475℃で増加 し,最 大 を示 し,そ れ を越 える温度 では比例 限,耐
力の上昇 とと もに減少 し,550～575℃で最低 を示す 。600℃以下では半冷30minの 場合 の方
が高 い。
全伸 びは焼 もどし温度450℃にかけて僅か に減少す るが,引 張強 さの最大 を示す475～500℃
(油冷 の場合),525℃(半 冷30minの 場合)で 最低値 を示 し,525℃以上で油冷 の場合の方
が高 い。
シャルピー衝撃値 は焼 もどし温度が400℃以下 では油冷 の場合 の方が高 い。均一伸 びの増大 と
伸 び,絞 りの減少 を生 じる450℃で減少 し,油 冷,半 冷30minの 両場合で同一の値 を示 し,油
冷の場合525℃以上で回復 に向 うが,半 冷30minの場合 は より高温の600℃以上 で回復 を示す。
(7)試験温度 と引張 性質,シ ャル ピー衝撃値 の関係
油冷お よび半冷30minで 焼入冷却 し,HRC44に 焼 もどしたの ち,20℃か ら700℃までの各
種温度 で試 験 した場合 の引張性質,シ ャル ピー衝撃値 を図29に 示す。
高温引張 強 さは油冷,半 冷30minで 差が小 さく,0.2%耐力は600℃以下で半冷30minの
場合の方がや や高 いが,600℃以 上で はその差 は僅か となる。
一56一
































(試 験片平行部径:6.35皿皿歪 み 速 度 2 0皿m/min(ク ロスヘ ッド))
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伸 びは油冷 の場合 の方が僅 か に高 く,400℃まで は油冷,半 冷30minの場合 ともほ とん ど変
化な く,500℃以上で漸増 す る。 シャル ピー衝撃 値は油冷 の場合 の方 が半冷30minの 場合 よ り
も高 く,400℃まで漸増 し,400～500℃で横 ばい を示 し,550～600℃でや や減少す るが,650



















































擁晦 ×～油冷 焼 もどし硬 さ:HRC44





























試 験 温 度(℃)×10min
(難 平蓮部it:1:35mmOmm/m、。(。。スー 。ド)).




(1)焼入 冷却速度 な らびに焼 もど し(HRC44)後 の ミク ロ組織 によ るKIC,シ ャル ピー衝撃値 の
挙動
ミク ロ組織 とKIC,シ ャル ピー衝撃値 の挙動 を対照 してみ る と,
(a)半冷15minの 冷却 でのKIC等 の低下 は,`マ ルテンサ イ トラス幅 に対 して幅,長 さが相対
的に大 きいラス状上部ベ イナ イ トが混 在 して いて,ベ イナイ ト粒 境界 への析 出炭 化物 の粒度 が
やや増 大 し,連 鎖 状に分 布す る傾 向 を示す ことに対 応 して いる。
(b)半冷30min.の場合お よび500℃まで急 冷後300℃/hの冷却 を行 な った場合 のKIC等の低下
は,(a)に加 えて長 いベ イナ イ ト粒領域 の生成(有 効結 晶粒 径の増 大)と 針状の極微細析 出炭 化
物の分布密度の増大 に対応 してい る。
(c)半冷45～60minおよび500℃まで急冷後300～100℃/hの冷却 にお けるKIC等の低下 は,
上記要因 に加 えて,上 部 ベ イナイ ト変態 の一層の進行 と有効結晶粒径が全般的 に大 きくな るこ
と,塊 状 上部 ベ イナイ ト化 とこれに関連 してベ イナイ ト粒境界,旧 オニステナ イ ト粒界へ の炭
化物の優先析 出の傾向が増大 す ること,に それぞれ対 応 してい る。
(a)の場合,上 部 ベ イナイ ト化 によ り,M3C→M7C3変 態 は抑制 され,M23C6とM6Cを 主
体 とす る炭化物が ベ イナイ トラス境界 に連鎖状 によ り大 きな粒度 で析 出 した もので,指 摘 されて
61)30)
い るよ うに,ラ ス幅 の増大 とこれに沿 う上記炭化物 分布 の両 者が靱性低 下の要因 と推察 され る。
62)
(b)の極微細炭化物の分布が靱性 の低下 をまね くことはすでに指摘 されてい る。その析 出量 の増
加 は上部 ベ イナ イ ト化 によ り,焼 もどし時にM3Cの 析 出 を生ぜず,M3C→M7C3変 態 が抑 制
され,分 離核 生成(separatenucleation)によ る基地 中への極微細炭 化物(M2C)の 析 出量
35)
の増大 をまねいた ことによ る。
逆 に上部 ベ イナイ ト化が進 むこ とに伴 な うM3C→M7C3変 態 の抑制 は旧 オーステナイ ト粒界,
63)
ベイナ イ ト粒境界 へのM23C6,M6Cを主体 とした析 出 を増大 させ るが,(c)の塊 状 上部 ベ イナ イ
ト化はベ イナイ ト粒境界 の分 布密度 を減少 させ,そ の結果旧 オー・ステナイ ト粒界 への析 出 を一層
促進 した と考 えられ る。
すなわ ち,上 部 ベイ ナイ ト化 によるKIC,シ ャルピー衝 撃値低下の ミクロ組織的要因 は,(i)ベ
イナ イ ト粒幅 の増大,粒 境界 に沿 う析 出炭 化物の粒度 の増加 と連鎖状分布傾 向の増大(マ ルテ ン
サ イ ト対比),(ii)有効 結晶粒 径 の増大,㈲ 極微細析 出炭 化物の分布密度 の増大,㈹ 塊状 上部 ベ イ
ナイ ト化 とべ ィナイ ト粒 境界,旧 オーステナ イ ト粒界へ の炭化物の優先析 出傾向の増大,に 集約
され る。
焼入 冷却速度 とHRC44に 焼 もどし後の引張性質 との関係 を調査 した結果 を表9に 示 す。
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油 冷 116.6 134.9 152.9 18.0 4.50 60.4
半冷30min 119.3 137.2 153.2 16.2 4.25 50.9
半冷60min 120.7 !38.3 153.0 13.7 4.17 45.9
試 験 片 平行 部 径:6.35mm歪 み速 度:2.Omm/min(ク ロス ヘ ッ ド)
※1標 点 距 離i:25.4mm※2標 点距 離i:30.Omm
焼入冷却速度 の低下 に よ り,比 例限,0.2%耐 力の増大 と均 一伸 びの若干 の減少,破 断伸 びの
62)
明 らかな減少 を示すが,こ れ は極微細析 出炭化物の分布密度の増大が一因 と推察 され る。
なお,半 冷90min前 後 よ り遅 い冷却 では,冷 却時 オー ステ ナイ ト粒界へ の炭化物析 出量 の増
加,さ らにパー ライ ト変態 を と もな うので,こ れが靱性低下 の原因 とな ることが考 えられ る。
(2)焼入冷却速度 と疲労 クラ ック進展特性の関係
一般 に同系統 の材料で は疲労 クラ ックの進展速度da/dNが △Kに 対 してほぼ 同一の挙動 を示
す と報告 され てい ることは先記 したが,本 実験 で も疲労 クラ ックの進展速度 は焼入冷却速度 の低
下 によ り若干増加す るが,そ の変化の程度 は比較 的小 さい結果 を得 た。
本実験の場合,1サ イクル当た りの クラ ック進展距離 は クラ ック2.5mm進展部(a-18.Omm)
で,油 冷 の場合0.15μm/cycle,半冷60minで もこれよ り若 干大 きい程度 で,こ れ はマルテン
サイ トラス幅 やベ イナ イ ト粒幅 よ りも小 さく,破 面観察 や クラ ヅク断面観察 か らクラ ック進 展速
度 の変化 に対応 す る組織 因子 を見 出す には至 らなか った 。加工硬化性の大 きい場合,ク ラック開
50)
口時に先端形 状が丸 味 をお びやす いとの指摘,耐 力の低 い方が クラック閉 口現象 による有効 応力
拡大係数 の低減効果 は大 きい との指摘 が な され ている ことは先記 した。
これ らを参 考に判断 すれ ば,焼 入冷却速度 の低下 に起因す る焼 もどし時の極微細析 出炭 化物の
分布密度 の増加が耐力の 上昇,加 工硬化性の減少 をまね き,こ れが 上記 の クラック先端 に丸 みを
51)52)
おび させ る作用や,ク ラック閉 口現象 による有効応力拡大係数の低減効 果 を相対的 に小 さくし,
1サ イクル当た りのすべ り変形量 をや や大 き くした こ とが考 え られ る。
(3)焼入冷却速度 によ る衝撃遷移特性 の変 化
焼入冷却速度 の低下 によ る50%脆 性破 面遷移温度 の上昇 は,前 記KIC等 に関 して集約 した ミ
27)28)
クロ組織的要因 に対応す る もの と推察 され る。
延性破 面温度域 にお ける衝撃 値が冷却速度 の低下 によ り減 少す る点 につ いては,冷 却速度 の低
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下 によ りデ ィンプルの大 きさが相対的 に不均 一 とな り,細 か いデ ィンプルの混在 とデ ィンプルの
深 さが減少 す るこ とに対 応 して いる。
上部棚 エネルギ ー値は空孔 の生成 とその成 長,合 体 にかかわ る もので,空 孔 の分布密度が低 く
29)57)58)
かっ深 い方 が大 きい と指 摘 されて いる。 この点 を考慮 して判 断すれば,上 部ベ イナイ ト化によ り
広幅化 したベ イナイ ト粒 境界 や旧 オーズテナイ ト粒界等 への炭 化物 の連鎖状析 出な ど炭化物 の分
布が不均一に なるこ と,極 微細析 出炭 化物 の分布密度 の増 加 によ る延性 の減少 な どが,デ ィンプ
ルの発生 をやや不均一 にす る とともに,そ の十分な成長,合 体 をさまたげ,上 部棚 エ ネルギ ー値
を相対的 に低 くした ことが考 え られる。
(4)焼もどし温度 によ る引 張性質,シ ャル ピー衝撃値 の変 化
焼 もどし温度500℃以下で半冷30minの場合 の方が油冷 の場合 に対比 して比例限,0.2%耐力
が低 いが,一 方均一伸 びが大 きい ことに示 され るよ うに加工硬化 性は大 きく,引 張強 さにおいて
は両者の差 は接近 して いる。これ は上部 ベ イナ イ ト生成 にと もな ってCを 濃 化 した多量 の残留 オ
ーステナ イ トの影 響 による と考 え られ る。
転位 上へ の微細 な特殊炭 化物 の析 出 と残留 オーステナイ トの分解が開始 す る温度の直下 に相当
す る475～500℃の焼 もど しで 比例限,耐 力 は最低値 を示 す。 これは マルテ ンサ イ トラスや,ベ
イナイ ト粒 の境界 を主体 に,ま た一部粒 内に もM3Cが 析 出 してい る点 よ り固溶強化作用の減少
が 一原 因 と考 え られ る。
一方 ,上 記M3C粒 の非整合析 出分 布,ま た引張 変形 にお ける残留 オー ステナイ トの マルテ ン
サ イ ト化傾 向の増 大 などによ り加工硬 化性 は最大 とな り,引 張強 さの増大 を開 始 した もの と推察
され る。
転 位 上への微細な特殊炭化物MCの 整合析 出 を開 始 し,か つ残留 オーステtイ ト量 の大幅 な減
少 をと もな う525～550℃の焼 もどしで,比 例 限は上昇 す るが,油 冷 の場合 その上昇 の程度 は小
さく,半 冷30minの場合の方が高 く,こ の場合加工硬 化性 との組 み合せ によ り525℃で引張強
さは最大 を示す。油冷の場合の引張強 さの最大が475～500℃の焼 もど しで生 じ,500℃を越 え
る温度 で減少 し,半 冷30minの場 合 よ り低 くな るのは極微細析 出炭 化物の析 出によ る強 化への
寄与が,半 冷30minの 場合 よ り低い こ とを示す もの と推 察 され る。
これは ミクロ組 織観 察 でみ られたよ うに半冷30minの 場合 の方が500℃を越 える焼 もどし温
度 での強化 に寄与す る極微細炭 化物の有効析 出量が多 い ことに対応 してい る。焼 もどし温 度 が
625℃以上で半冷30minの場 合の強度 が油冷の場合 よ りもやや低 くな るのは,旧 オーステナイ
ト粒界へのM23C6の 析 出が増加 し,炭 化物の凝集がすす み,強 化 に寄与す る極微細析 出炭 化物
の分布密度が減少す ることに対応 してい る。
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この場合625℃以上で油冷 の場合 に対比す れば,極 微細析 出炭化物の分布密度 はや や高 いが,
引張強度 は油冷 の場合 よ りやや低 いのは固溶強 化によ る寄与が油冷 の場合 よ り小 さいためであろ
う。
シャル ピー衝撃値 は焼 もどし温度 が450℃で減少 を示 し,油 冷 の場合550℃以上で漸次 回復 を
示すの に対 し,上 部ベ イナ イ トの場合 回復 を開始す る温度 が高 く,600℃以上 で回復 を開始 す る。
焼 もど し温度 の上昇 にと もな う衝撃値 の回復 がよ り高温 までずれ るのは,極 微細析 出炭 化物 の分
布密度 が油 冷の場合 よ りも高 く,ま た旧 オー ステナイ ト粒 界へのM23C6,M6Cの析 出量 の増加
が油冷の場 合よ りも多 いた め と考 え られ る。
(5)焼入冷却速度 に よる高温引張強 さの変化
700℃までの高温引張強 さは,400℃以下で は油冷お よび半冷30minの 冷却の両試 料間で差
が な く,500～600℃で僅か に半冷30minの 場合 の方が高 く,650～700℃で は差が ない。
この原因 につ いては,
(1)400℃までは初期 硬 さが支配 的 とな り,油 冷お よび半冷30minの 冷却の両試料 間で高温引
張強 さに差が生 じなか った もの と推察 され,
(ii)500～600℃で半冷30minの 場合 の方渉高温強度が高 いのは極微細炭化物 の析 出分布 によ
る寄与が支配 的 とな り,そ の分布密度 の高 い半冷30minの 場合 の方が高 い引張強 さを示 した
ものであ ろ う。
650～700℃で差 が生 じなか ったのは,半 冷30minの 場合 の方が油冷 の場合 よ りも相対 的に
極微細析 出炭 化物 の分 布密度 はやや高いが,密 度 の水準 自体 は大 きく減少 してお り,一 方 固溶強
化の寄与 は油冷 の場合 よ りも低 く,総 合効果 と して両者同等の引張 強 さを示 した もの と推察 され
る。
o.z%耐力について も,引 張 強 さの場合 と同様 の傾 向がみ とめ られたが,そ の ミク ロ組織要 因
も同様 と考 え られ る。
2.3.4結 言
0.4C-5Cr-Mo-V鋼,SKD61の高温強度,靱 性 におよぼす ミク ロ組 織 の影響 にっいて研
究 し下記結 果 を得 た。
(1)平面歪み破壊靱 性値KIC,シ ャル ピー衝 撃値(焼 もどし硬 さHRC44)は焼入冷却速度の低下
にともない漸減す る。
(2)上記靱性の変化 は,上 部 ベ イナイ ト変態 の生成挙動 とこれに関連 した焼 もどし時の炭化物の析
出,凝 集挙動 に対応 してお り,靱性変化 の ミクロ組織 的要 因は,
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(a)上部 ベ イナイ ト組織の生成 と生成量の増加,
(b)ベイナイ ト粒幅の増大 およびベ イナ イ ト粒境界 に沿 う析 出炭化物の粒度 の増加 と連鎖状分布
傾向の増大(マ ルテ ンサ イ ト対比,半 冷15minな ど),
(c)極微細析 出炭 化物の分布降度 の増大(半 冷15～30m孟n.より),
(d)有効結 晶粒径の増大(半 冷30～45minよ り), .へ、
(e)塊状上部 ベ イナイ ト化 とこれ に関連 してベイナイ+粒 境界,.旧オ ーステナ イ ト粒界への炭化
物の優先析出傾向の増大(半 冷45～60min),に 集約 され る。'
焼入冷却 速度の低下 に したが って,上 部 ベ イナ イ トは(b)→(e)の段 階 を経て靱 性 を低下 させ る。
(3)疲労 ク ラック進展 速度 は焼 入冷却速度 の低下 によ りや や増加す るが,こ れ は上部ベ イナイ ト化
に ともな う焼 もどし時の極微 細析 出炭 化物の分布密度 の増加が一因 と考 え られ る。
(4)高温引張強 さにつ いて は,400℃以下で は油冷 によ るマルテ ンサイ ト,半冷30minの 冷却 に
よ る上部 ベ イナイ ト主体の組織の両場合 で同等で あ り,500～600℃で僅 か に半冷30minの 場
合の方が高 く,650～700℃で は同等で あ る。これ らの挙動 は400℃まで は強化の機構にかかわ
らず初期強度 が支配 的であ ること,500～600℃では極微細析 出炭 化物の分布密 度の大,小 が支
配的であ り,半 冷30minの場 合の強度 が上 まわった こ と,650℃以上で は極 微細析 出炭 化物の
分布密 度が大 きく減少 し,極 微 細析 出炭 化物の分布密度 の相対的 に高 い半冷30minの 場合 と固
溶強化が相対的 に大 きい油冷の場合 とで差が な くな った ことによ るとの判 断 を行な った。
以上,も っ とも代 表的な5Cr系 熱 間工具 鋼 につ いて,靱 性,高 温強度 とこれ を構成 す る ミク
ロ組織因子 を明 らか に し,ベ イナ イ ト変 態域 の冷却速度 の制御 が特 性制御 の要点 となるこ とを明
らか に した。
また,熱 間工具鋼 と しての高温 強度 は焼入強 化だ けで は得 られず,500℃ を越 える焼 もどし温
度 でのMC,M2Cな どの析 出強化 を併用 しな ければな らないが,靱 性 を重視 す る場合焼入強 化
によ る寄与 を主体 とし,極 微細析 出炭 化物の分 布密度 を低 くお さえる ことが有利で あるこ と,逆
に高温強度 を重視す る場合,析 出強化 によ る寄与 を主体 とし,析 出炭 化物の凝 集抵 抗 を大 きく保
つ ことが必要 であ ることを明 らかに した。
本鋼 は高 めの靱 性 と中位 の高温 強度 を示すが,靱 性 面で は,(1)Cr量が高 く,500℃ を越 え る
焼 もどし温度 でM3C→M(Cr)7C3変 聾 によ る粒 状炭 化物 の生成 量が多 く,強 化 に寄与す る
MC,M2Cの 分布密度 が低 く,(2)マルテンサ イ ト化傾 向が大 きく,塊 状 上部 ベ イナ イ ト化 しに
くいため,(1)とあいま ってM6Cの 過度 の粒界析 出 を生 じに くく,有 利な ミクロ組織形 態 を示す
こ と,一 方,高 温強度 面では(1)の点およ び600℃を越 える温 度への昇温 によ り,凝 集の はや いM
(Cr)23C6が粒界 に生成 す るため中位 相当の ミク ロ組織形 態 を示す こと,に よ って裏付 け られ
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マルテンサ イ ト鋼SKD7は 油焼 入鋼 に分類 され,高 温強度が高 い ことを特徴 とす るが,高 温強
度のす ぐれた材料 に ともないが ちな靱 性の低下が比較的少 く,使 用時の割れ事故がSKD8な どの
場合 に比 して少 ないため,近 年精密熱間鍛造型 の用途 に使用 され る例が増 えつつ あ る。本鋼 は焼入
冷却 速度 の低下 によ る靱 性減少の傾 向が5Cr系 鋼 の場合 よ りも大 き く,焼 入冷却作業 の管理 が重
69)
要 とされてい る。
しか しなが ら,焼 入冷却速度 の影響 を含 めた本鋼の特性 を構成 す る ミクロ組織要因 の解 明は十分
でな く,型 長寿命化 を自的 と した高強度型材の開発,熱 処理 条件 の検討 を含 めた総合対策 を今 後正
し くすす める上 で,こ の点 の解 明 は きわめて重要 にな って来た。
2.4.1試料 および実験方法
試料 は0.35C-3Cr-3Mo-0.5V鋼,SKD7で化学組成 を表10に 示す 。
素材断面寸法 は直径200mmで,弧光式
表10試 料 の化学組成(wt%)
電気炉 で溶製 し,鍛 錬 成形比6以 上 に熱
間成形 し,850℃で焼 なま し処理 した。
試験片 は中心 と表 面 との中間位置 か ら鍛
伸方 向に採取 して実験 に供 した 。
ω 焼入冷却速度 によ る ミクロ組織挙動 の観察
1,020℃×30minオー ステナイ ト化後,油 冷お よび半冷1～60minで 連続冷却 した場 合の べ
イナイ ト変態挙動 を ミク ロ観察,硬 さ測定お よび温度 一寸法挙動(フ ォー マスターによ る)に よ
り調 べた 。
つ ぎに,焼 入冷却 時 オーステナ イ ト基地 か らの炭 化物の析 出 を抑制 す るため,500℃まで急冷
(空冷)後 油冷お よび4,000～300℃/hの各種 冷却速度 で冷却 した場合 の ベ イナイ ト変態挙動 を
ミク ロ組織 の面か ら観察 した 。
また,上 記の各 焼入冷却後の試料 を400℃か ら700℃までの 間の各種温度で2h焼 もどした場
合の炭 化物の析出,凝 集挙動 を抽 出 レプ リカ法 による電顕観察,X線,電 子線 回折 によ り調べ た。
試験片 の寸法 は12皿m×12mm×6mmであ る。
(2)機械的性質の測定
(a)ミクロ組織観察試料 と同様 に各種速度 で焼入後HRC44に 焼 もどし(焼 もどし温度635～650
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C Si Mn Cr Mo V
0.35 0.30 0.33 2.82 2.75 0.47
℃×1.5h空冷,引 続 き30℃低 い温度 で1.5h空冷!し た場合 の破壊靱 性値KIC,疲 労 ク ラ
ック進展特 性,シ ャルピー衝 撃値 を測定 した。
さらに衝 撃遷移 特性,引 張 性質 を測定 した。また,試 験 後破面観察 を行 なった。
(b)半冷20minの 冷却 によ って得た 上部 ベ イナ イ ト主体の試料お よび油冷 によ り得 た マルテ ン
サイ ト試料 につ き,
(i)700℃までの各種温度 で焼 もど した場合 の引張 性質,シ ャル ピー衝 撃値,
(iDHRC44に焼 もど し後700℃までの各種温度 で試験 した場合 の引張 性質,シ ャル ピー衝撃
値,700℃,15k9/mm2の条件 での ク リープ破 断特性 を調査 した 。
試験片,試 験条件 は2.2.1と同様 で ある。
2.4.2実験 結 果
(1)焼入冷却速度 によ るベ イナイ ト変態特性,ミ ク ロ組織 の変化
1,020℃か ら半冷1～60minで 連続冷却 した場 合 のベ イナ イ ト変態線 図 を図30に 示す 。 な
お,恒 温 ベ イナイ ト変態線図 を図31に示す 。
また,油 冷 および半冷20minの 各冷却お よび500℃まで急冷(空 冷)後4,000℃/h,500℃/h
で冷却の場 合 の光学顕微鏡像 を写真25に,二 段 レプ リカ電顕像 を写真26に 示す 。
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連続冷却 ベ イナイ ト変態線 図
(SKD7)
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Aオ ー ス テ ナ イ ト




図31恒 温 ベ イ ナ イ ト変 態 線 図(SKD7)
10ｰ 105
オ ー ステ ナ イ ト平 均 粒 度 はJISNo.8.51,残留 炭 化物 の 面積 率 は0.95%,平 均 粒 径 は0。50μm
(粒 径0.15μm以 上の 炭 化 物 に つ き測 定)で あ る。油 冷 で は ラ ス状 マ ルテ ンサ イ ト,半 冷11nin
の冷 却 で一 部 細 長 い 上部 ベ イナ イ トを生 成 し,半 冷3minで は 上部 ベ イ ナ イ ト量 は急 増 し,約
70%と な る 。
そ の形 態 はB-1型 でや や長 い ラス状 を呈 し,へ き開 破 壊 の 破 面単 位 に相 当 す る有 効 結 晶 粒径
が油 冷 に よ る マ ルテ ンサ イ トの場 合 よ り も大 き くな る。
半冷5～101ninで 上部 ベ イ ナ イ ト量 は70%を 越 え,B-1型 で は あ るが ベ イ ナ イ ト粒 幅 は増
大 し,塊 状 化傾 向 を示 し,ベ イ ナ イ ト粒 境 界 お よ び旧 オー ステ ナ イ ト粒 界 部 に片 状 の 残 留 オ ー ス
テ ナ イ トが 多 量 に生 成 す る。
マ ルテ ンサ イ トの平 均 ラ ス幅0.2μlnに 対 し,上 部 ベ イ ナ イ ト粒 幅 は 半冷3min:0.4μm,半
冷5～10min:0.5μm,さ らに半 冷15～30minで は0.7～0.8μmと な り,塊 状 化 が 進 む 。
残 留 オ ース テ ナ イ ト量 は,油 冷:3%,半 冷3min:9%,半 冷10min:12%,半 冷20min
18%で あ る。
下部 ベ イ ナ イ ト(ベ イ ナ イ ト粒 内 に微 細 炭 化 物 の 析 出 を と もな う)は,半 冷1～3minで わず
か に生 成 し,こ れ よ り遅 い冷 却 で は み とめ られ なか った 。500℃ まで 急 冷 後,等 速 冷 却 の 場 合,
4,000℃/hで少 量 の ラ ス状 上 部 ベ イ ナ イ ト(B-1型)を 生 成 し,1,000℃/hでは全 面 に わ た って








下部 ベ イ ナイ トは4,000℃/hでわず かに生成 し,4,000～1,000℃/hではみ とめ られな い。
(2)焼入冷却 速度 による焼 もどし時 の炭 化物析 出,凝 集形態 お よび残留 オーステナイ ト量の変化
油冷 および半冷1～10minの 冷却,ま た500℃まで急冷(空 冷)後4,000℃/h,500℃/hで
冷却の後HRC44に 焼 もどした試料の抽 出 レプ リカ電顕法 によ る析 出炭化物の分布お よび形態 の
電顕組織 を写真27,28に 示 す。
(a)油冷 によ り生成 した マルテンサイ トの場合,密 に分 布す るラス境界 を主体 に,ラ ス内に も炭
化物 の析 出分布が み とめられ,旧 オーステナイ ト粒界へ の優先析 出の傾 向は小 さ く,炭 化物 の
析 出分布 は微細 で均 一であ る。
(b)半冷1minお よび500℃まで急冷 後4,000℃/hの冷却 で は,ラ ス幅,長 さが大 きい ラス状 上
部ベ イナイ ト生成 部 にお いて,ベ イナイ ト粒 境界 への析 出炭 化物 の粒度 がやや大 きく,連 鎖状
を呈 し,ま た,旧 オーステ ナイ ト粒界 に,薄 いが連続 した炭化物の析 出分布がみ とめ られる。
(c)半冷3minお よび500℃まで急冷後1,000℃/hの冷却で は,大 部分 を占める広 幅化 した べ ィ
ナイ トの粒境界 を主体 に粒状炭化物の連鎖状析 出分布が み とめ られ,旧 オーステナイ ト粒界へ
の優先析 出の傾 向がや や大 き くな る。
(d)半冷5～20minお よび500℃まで急冷後1,000～500℃/hの冷却 では さらに広 幅 化 して分
布密度 の減少 したベ イナイ ト粒塊界 およ び旧 オーステナイ ト粒界へ の集 中的な析 出が一層進 む 。
(e)強化 に寄与 す る粒 内の雲 状およ び針状 の極微細析 出炭化物 の分布 は,ベ イナイ ト化 によ り均
一化す る と同時に密 度 を増 加す る。極微細析 出炭 化物 は雲 状のMCを 主体 とし,こ れに針状 の
M2Cが 混在す る形 とな ってい る。
表11に 油冷,半 冷20minで焼入後,700℃ までの各種温度 に2h焼 もど した試料のX線,電
子線 回折 によ る炭化物 の構造 同定の結果 を示す 。
ミクロ組織観琴の結果 を併せ整理す ると,油 冷 によ るマルテ ンサ イ トの場合,焼 もどし温度が
500℃以下 で ラス境界 を主体 に棒状 または密集棒 状のM3Cの 析 出を生 じ,500℃を越 える焼 もど
し温度 でMCの 生成 に と もないM3Cは 再固溶す るが,一 部 は残存 し,さ らに焼 もどし温度が600
～650℃で ,そ の場核 生成 によ るM3C→M7C3変 態 を生 じ,粒 状 のM7C3を生成す るとともに
密 に分布 す る ラス境界 にM6Cの 析 出が進 む。700℃ではM7C3の 増加 と凝集,M6Cの 旧 オース
テナ イ ト粒界 への析 出が大 きく進 む。
強化 に寄与す る極微 細析 出炭化物 と しては,500℃ を越 える焼 もど し温度 で まず雲状 のMCを
生成 し,650℃で は これ に加 えて針状のM2Cが 生成,混 在 し,700℃では極微細析 出炭化物の分
布密度が大 き く減少す る。
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写真27 焼 入冷却 速度 によ る焼 もどし(HRC44)時 の炭 化物析 出分布形態の変化
(SKD7,抽 出 レプ リカ電顕像)x4,000
写真28焼 入冷却速 度 によ る焼 もどし(HRC44)時 の炭化物析 出分布形態 の変化
(SKD7,抽 出 レプ リカ電顕像)×20,000
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焼 もど し温 度(℃)×2h

























































O内 の数字 は チャー ト上の回折図形 の高 さ(目 盛)を 示 す。
MC:(111)面M6C:(422)面M7C3:(102)面MzsCs(422)面
強化 の主体 となる炭 化物 はMCで ある。
一方 ,半 冷20minの場合 は,上 部ベ イナイ ト変態 に ともな ってCを 過飽和 に固溶 した残 留 オ
ー ステナ イ トの安定化 によ り,500℃以下の焼 もどしで のM3Cの 析出 をほ とん ど生ぜず,し た
が ってM7C3の 生成 は相対的 に少 ない。
焼 もどし温度が700℃ではM6Cを 主体1こ,一部M23C6の旧 オー ステナ イ ト粒界への析出が進
む。その場核生成 によるM3C→M7C3変 態が抑制 され る結果,500℃ を越 える焼 もどし温度で
強化 に寄与す る基地 中へ の極微細析 出炭化物の析 出量が油冷 の場合 よ り多 く,700℃までの各焼
もどし温度 でその分布密度が油冷 の場合 よ りも高い。
油冷 の場合 と同様,焼 もどし温度が600℃以 下では雲 状のMCの 析 出を生 じ,650℃以上では
これに加 えて一部針 状のM2Cの 混在が み られ るが,強 化 の主体 とな る炭化物 はMCで あ る。
M6Cを主体 に一部M23C6の析 出はベ イナイ ト粒 の境界,旧 オーステナイ ト粒界 に生 じ,マ ルテ
ンサイ トの場合 よ りも析 出量 は少ないが,そ の分布は塊 状ベ イナイ ト化 によ る粒 の広幅化(ベ イ
ナイ ト粒境界密度 の減少)に よ り,ベ イナイ ト粒境界,旧 オー ステナイ ト粒界 の単位 面積 あた り
の析 出量 の増 加 をまね き,析 出炭 化物 の連鎖 状あ るいは連続 的分布 お よび粒度 の増加 をまね く。

























油冷の場合残留 オーステナ イ トは525℃の焼 もどしで完 全に分解 す るが,半 冷20minの 上部
ベ イナイ ト変 態時の残留 オー ステナイ トは安定 で,550℃で も6%残 存 し,575℃で分解 を完 了
す る。
(3)焼入冷却速 度 によるKIC,シ ャルピー衝撃 値の変化
油冷お よび半冷1～30minの 各冷却速度 で焼 入後HRC44に 焼 もどした試料,ま た500℃ま
で急冷(空 冷)後,油 冷お よび4,000～300℃/hの各冷却 速度 で焼 入 し,HRC44に 焼 もどした
試料 につ いて破壊靱 性値KICを 測定 した結果 を図33,34に示す 。KICは,
(a)連続焼 入冷却 の場合,油 冷で は203kg,/皿皿2・価 で あるの に対 し,半 冷1minで は151kg/
皿m2・>m-D,半冷3minで は122kg/mm2・>mmと明 らか に減少 し,そ れよ り遅 い冷却速度 で はご
くゆ るやか に減少 す る。
(b)500℃まで急冷後各種冷却の場合,4,000℃/h(ベイナ イ ト変態域450～200℃にお ける冷
却速度で ほぼ半冷3minに 相当)で150kg/mm2・価 で あるが,1,000℃/h(ベイナイ ト変 態域
450～200℃にお ける冷却速度で半冷101ninに相当)で118k9/mmz・V面と明 らかに減少す る。
500℃までの急冷 はKICをわずか に改善す るよ うにみえるが,大 きな影響 を与 えない・
油冷お よび半冷時間1～30minの 各速度 で焼 入後HRC44に 焼 もどした試料の シャル ピー衝
撃値(2mmUノ ヅチ)を 図35に示 す。 シ ャル ピー衝撃 値はKICの 場合 よ りもややゆ るやかな変





































オ ース テナ イ ト化温度:1,020℃×30min




















焼 もど し硬 さ:HRC44
油冷135102030
半 冷 時 間(min)
図35シ ャル ピー衝 撃値 におよぼす焼 入冷却速度の影響
(SKD7)
写真29に シャル ピー試験 片の クラック1mm進展部の破面像 を示す 。 油冷では細 かい延性的起
伏 を ともな ったへ き開型破 面であ るが,延 性的起伏 は半冷3minで はやや減少 し,半 冷5minで
は明 らか に減少 し,全 面へ き開型破面 とな る。
上部 ベ イナイ ト化 によ り,破 面単位 はやや大 き くな り,長 い破面模様 がみ られ,ミ ク ロ組織 に
お ける長 いベ イナイ ト粒 の生成や有効結晶粒径 の増大 の挙動 に対応 してい る。
オーステナイ ト化温度:1,020℃×30min
写真29焼 入冷却速度 によ る焼 もどし(HRC44)後 の シャル ピー衝撃試験片破 面の形態変化
(SKD7)X1,000
SKD61の場合 に対 し,本 鋼 のKIC,シ ャル ピー衝撃値の水 準 は低 く,かっ冷却速度 の低下 に
対 し靱 性値が急激 に低下す る傾向 がみ られ,良 好 な実用性能 を得 るためには冷却速度の管理が き
わ めて重要 と判断 され る。
(4)焼入冷却速度 によ る切 り欠 き疲労 クラ ヅク進展特性 の変化
油冷 および半冷1～20minの 各冷却速度 で焼入援HRC44に 焼 もどした試料 につ いて,予 備
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疲 労 クラ ックを入れ たの ち,450kg220kp,5cycles/secの条件で繰 り返 し引張荷重 を加 え
た場合 の疲労 クラ ック進展性 を試験 した結果 を図36に 示す 。
焼入冷却速度 の低下 に と もない疲労 クラ ック進展速度 はや や増加 し,ま たへ き開破壊 に至 るま
での限界 の クラ ック深 さは減少す る。 なお,疲 労破面 の走査電顕 によ る観察の結果 では,上 記疲















オ ー ス テ ナ イ ト化 温 康:1,020℃ ×30min















































㈲ 焼入 冷却速度 によ る衝撃遷移特 性の変 化
油冷 および半冷5～20minの 各冷却速度 で焼入後,HRC44に 焼 もどした試料 についてVノ
ッチシ ャルピー試験片 によ る衝撃遷移特性 を測定 した結果 を図37に示す 。
50%脆性破 面遷移温度 は油冷:150℃,半 冷5min:200～250℃,半冷20min:250～















試 験 温 度(℃)
図37Vノ ッチ シ ャル ピ ー衝 撃 値 に お よ ぼ す試 験 温 度 の影 響
(SKD7)
上部棚 エネルギー値 につ いて も,油 冷 → 半冷5minで 明 らかな低下が み られ る。
延性破 面温度域 にお ける破 面は,油 冷 の場合 に対比 して半冷5,20minで は デ ィンプルの大
きさが相対 的に不 均一 とな り,細 かいデ ィンプルの混在 とデ ィンプルの深 さが減少す る傾 向がみ
とめ られ,上 部棚 エ ネルギ ー値 の挙動 に対 応す る変化が み られ た。
SKD61の場合 に対 し,本 鋼 の場合 の方が衝撃遷移温度 は高 く,へ き開破壊 への感受性 が大 き
く,か っ上部棚 エネルギ ー値が 低 い。
(s)焼入冷却 速度 による引張 性質 の変化
油冷お よび半冷5～20minの 各冷却速度 で焼入 後HRC44に 焼 もど した試 料 について引張試
験 を行な った結果 を表12に 示す 。
焼入冷却 速度 の低下 に ともない,比 例 限,0.2%耐 力 は増加 し,均 一伸 びは減少 し,延 性は低
下す るが,そ の変 化は油冷→半冷51nin間で大 きく,それ よ り遅 い冷却 で は漸次変化す る。
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油 冷 117.5 138.9 156.5 15.2 4.2 52.5
半冷5min 121.0 142.2 156.2 11.8 3.8 35.2
半冷10min 122.4 143.8 156.0 10.7 3.6 31.6
半冷20min 124.0 145.2 157.0 10.1 3.4 29.2
試 験 片 平 行 部 径:6.35mm歪 み速 度2.omm/min(ク ロス ヘ ッF')
※1標 点 距 離:25.4mm※1標 点 距 離30.0皿m
(7)焼もどし温度 によ る引張性質,シ ャル ピー衝撃値 の変 化
油冷 およ び半冷20minで焼 入後200～700℃の間の各種温度 で2h焼 もど しを行な った試料
について引張性質 および シャル ピー衝撃値 を測定 した結 果 を図38に 示す。
半冷20minの 場合 の引張強 さは焼 もどし温度 が500～525℃ 以下 では油冷 の場合 よ り低 い
が,550℃以 上では油冷 の場 合 よ り高 くな り,700℃までの範 囲 にわた り高 い。半冷201ninの
場合,焼 もどし温度550℃で引張強 さは最 高値 を示すが,そ の値は油冷の場 合の最 高値(525℃)
よ りも高 い。
また,半 冷20minの場合,比 例 限,0.2%耐 力 は焼 もどし温度550℃以下で油冷 の場合が低
いが,比 例 限は600℃で,0.2%耐 力 は575～600℃で最大値 を示 し,そ の値 は油 冷の場合 よ り
も高 くな る。
均一伸 びは焼 もどし温度475～500℃で最大値 を示 し,そ れ を越 える温度 では減 少 し,600～
625℃で最低値 を示す。焼 もど し温度600℃以下では半冷20minの場合 の方が高 く,500℃で
の最大値 も明 らかに高 い。
全伸 びは焼 もど し温度 が475℃以下では半冷20minの場合 の方が 高いが,半 冷20minの 場
合均 一伸 びが急 増 し最大 となる500℃で全伸 びはか えって減少 し,油 冷の場 合 よ りも低 くな り,
700℃までの温度範 囲に わた り低 い。
絞 りは半冷20minの場合 の方が各焼 もどし温度 にお いて低 いが,温 度 に対す る変化は全伸 び
のそれ と類似 している。 シャル ピー衝 撃値 は焼 もど し温 度400℃まで は油冷,半 冷20minの 場
合で同等で あるが,半 冷20minの場合525℃にか けて減少 し,650℃まで回復 を示 さない。
油冷の場合焼 もどし温度625～650℃で僅か に減少す るが,そ の程度 は小 さい。油冷,半 冷20






































































1「 欧 ＼ 智一哩三=li




















SKD61の場合 に対比 して本鋼 は比例限,耐 力,引 張強 さの最高値 を示す焼 もどし温度 が高温
側 にあ り,か つ焼 もどし温度600,650℃における強度の低下が明 らか に小 さい。これ に対応 し
て,析 出硬化 に ともな って低下 した シャルピー衝 撃値 の回復が よ り高温 まで抑制 され る。
(8)試験温度 と引張性質,シ ャル ピー衝撃値の関係
油冷 および半冷20minで 焼入冷却 し,HRC44に 焼 もどしたの ち,700℃までの各種試験温
度 で引張性質,シ ャルピー衝撃値 を測定 した結果 を図39に示 す。





















試 験 温 度(℃)×10min
(禁 験Y,一`q'tr部1t6.35mm/x:2.Omm%m、。(。 。 ス ー 。 ド))
図39引 張性 質,シ ャル ピー衝撃値 におよぼす試験温度 の影響
(SKD7)
等 であるが,400～575℃で半冷20minの場合の方がやや高 くな り,、575℃を越 える温度 では
半冷20minの 場合の方が明 らかに高 い。
0.2%耐力 につ いて も同様 の傾向が み とめ られ る。高温強度 は650～700℃間での低下が急激



























オ ー ス テ ナ イ ト化 温 度:1,020℃ ×30min














































度域 で漸 増す る。
シャルピー衝撃値 は常温 で油冷の場 合の方が高 く,昇 温 とともに漸 増す るが油冷 および半冷20
min冷却 の両者 の場合 の衝撃値 の比率 はあま り変 化 しない。半冷20minの場合,600℃ 前後で
やや衝撃 値が低 下す る傾 向がみ とめ られ,回 復 は650℃を越 えてか らとな る。本鋼 の0.2%耐力,
引張強 さはSKD61の 場合 に対比 して,400℃までは同等であ るが,500℃でわず か に高 く,600
℃以上め高温域 で明 らか に高 い。
(9)焼入冷却速度 によ る高温 ク リープ破断強 さの変化
油冷およ び半冷20minで焼入冷却後HRC44に 焼 もど した試料 につ き,700℃,15kp/mm2で
ク リー プ破断時 間を測定 した結果 を図40に示 す。 ク リー プ破断 時間は半冷20minの場合 の方が










図40高 温 ク リーフ.破断強度 におよぼす焼入冷却速度 の影響
(SKD7)
___,
オ ー ス テ ナ イ ト化 温 度;1,020℃ ×30min


















(1)焼入冷却速度 な らび に焼 もど し(HRC44)後 の ミクロ組織 によるKIC,シ ャル ピー衝撃 値の
変化
HRC44に焼 もど し後の ミクロ組織,KIC,シ ャル ピー衝撃 値 を対照 してみ ると,
(a)半冷1minお よび500℃まで急冷 後4,000℃/hの冷却でのKIC値 等の低 下 は,マ ルテンサ
イ トラスに対 して幅,長 さが相対的 に大 きいラス状上部ベ イナ イ トの混 在す るこ と,ベ イナイ
ト粒境界へ の析 出炭 化物 の分布が連鎖 状傾 向 を示 して粒度 もやや大 きくな ること,お よび旧 オ
ーステナイ ト粒界へ の析 出量 が若干増 加 し,薄 いが連 続的分布 を生 じて いる ことに対応 してい
る。
(b)半冷3minお よび500℃まで急 冷後4,000～1,000℃/hの冷却 でのKIC等 の低下は,(1)に加
えてほぼ全面的な長 い上部 ベ イナイ ト組織領 域の生成(有 効結晶粒径の増大)と 旧 オーステナ
イ ト粒界 への析 出量 の増加,粒 内の雲 状お よび針状の極微細析出炭化物の分布密度 の増大 に対
応 して いる。
(c)半冷5～20minお よび500℃まで急冷後500℃/hの冷却 ない しこれ よ り遅 い冷却 でのKIC
の漸減 は,上 記要因 に加 えてベ イナ イ トの塊状化,旧 オー ステナ イ ト粒 界への炭化物の析 出量
の一層 の増大お よび極微細析 出炭化物の分布密度の一層 の増大 に対応 してい る。
(a)～(c)において,
(i)上部 ベ イナ イ ト化 によ るベ イナイ ト粒幅 の増大 自体 およびベ イナイ ト粒境界へ の上記炭化
物の析 出分布の両者 とも靱 性低下 の要因 をなす もの と考 えられ る。また,
(ii)有効結晶粒径の増大,
(iii)旧オー ステ ナイ ト粒界 への析 出量 の増大,
Gv)極微細析 出炭化物 の分布密度 の増加,が 靱 性 の低 下をまね くことはす でに指摘 されて いる
が,本 鋼 の場合Qi)の有効結晶粒径 の増大 の傾 向は とくに顕著 ではな く,一 方 ㈹,Gv)の傾 向が顕
著 で あった。
つ ぎに,焼 入冷却速度 の低 下 に ともな う本鋼 の靱性 の挙動 を,先 に調査 したSKD61の それ と
対 比すれば,焼 もどし硬 さHRC44に おいて,(a)たとえば油冷の場合 のKIC値 に対 し,約6割
のKIC値 を もた らす焼 入冷却速度 はSKD61:半 冷30minに対 し,本 鋼:半 冷3minで あ る
な ど,本 鋼 の場合 は るかにはや い冷却速度域 で靱 性の低 下 を生 ず るこ と,(6)これ はCr量 の相対
的 に低 い本鋼 の 上部ベ イナイ ト変態 が よ りはや い冷却速度域 で進 むことによ るが,靱 性 の低下 を
もた らす ミクロ組織 的要因 その ものは両 者 ほぼ共通 して いる こと,な どが指 摘で きる。ただ,(c)
焼 もどし時の旧 オーステナ イ ト粒界への炭 化物の析出がSKD61の 場 合半冷30minよ り遅 い冷
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却速度域 で進 むのに対 し,本 鋼 では半冷1～3min程 度 の きわめてはや い冷却速度域 で生 じる点
や,前 記 のよ うに冷却速度 の低下 による有効結晶粒径 の増大 の傾 向がSKD61の 場合 よ り小 さい
ことなど,各 ミク ロ組織 的要因の靱 性への影響 の与 え方において相違点が み とめ られた。旧 オー
ステナイ ト粒 界への炭 化物 の析出が と くに はや い冷却速度域 で生 じる点 については,本 鋼のM・
量が高 く,か っ 上部 ベ イナイ ト化 によ り,Cr系 炭 化物の析 出が強 く抑制 され るため,基 地 中へ
のMC,M2Cの 析出 とな らんで,旧 オーステナ イ ト粒界へ のMo系 炭化物M6Cの 析 出が促進
されるか らで あろ う。
本鋼の靱 性の水準(硬 さHRC44)をSKD61の それ と対比すれば,SKD61の 場合 のKIC
値測定例,油 冷:367kp/mm2・V面,半冷30min:206k9/mmz・V面,半冷60min:140k9/皿m2・
V励 に対 し,本 鋼の場合 のKIC値 は全般 に よ り低 い水準 にある。 この靱 性 の水 準 の 差 に対 応 す
る ミク ロ組織 上の形 態差 の一っ として,本 鋼 の場合 の方が極微細析 出炭化物 の分布密度が高 い こ
とが あげ られ る。その原 因 は以下の よ うに解釈 され る。
すな わ ち,Cr量 が相対的 に低 く,Mo量 が 高 い本鋼の場合,
(a)マルテ ンサ イ ト焼 もどしの際 には,550℃以下で析 出 したM3Cが,500℃ を越 え る焼 もど
し温度 でMC,M2Cの 析 出 に ともなって基地 中 に再 固溶 しr一 部残存 す るが,そ の残存量が
SKD61の場合 よ りも明 らかに少 な く,そ の結果 その場核 生成 によ るM3Cか らCr系 のM7C3
への変態 の生成量がSKD61の 場合 よ り少 ない。
その結果分離核生成 によ る基地 中 への 極微細 のMC,M2Cの 析 出量が相対的 に多 くな
る。
(b)上部 ベ イナイ ト焼 もどしの際 には,前 記の よ うにその場 核生成 に よるM3C→M7C3変 態 が
ほ とん ど生ぜず,ま たSKD61の 場合 にみ られ た凝集 の はやいCr系 のM23C6のベイナイ ト粒
境界 や旧 オーステナイ ト粒界 への析 出が生ぜず,基 地 中へ の極微細 のMC,M2Cの 析 出量が
一層増 加す る。
上記 の結果 として,本 鋼 の場合 の方がSKD61の 場合 よ りも焼入硬 さは低 いが,焼 もど し時の
軟 化抵抗 は大 き くなる。また,マ ルテンサ イ トの場合 よ りも上部 ベ イナイ トの場合 の方が焼入硬
さは低 いが,焼 もどし時の軟 化抵抗 は大 き くなる。一般 にC-Cr-Mo-V系 熱間工具 鋼 にお い
て,焼 もど しにお ける最高硬 さを越 えた実用焼 もど し温度域 での強度 は,主 としてCの 固溶 を主
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体 と した固溶強 化 と基地 中へのMC,M2Cの 整合析 出によ る析 出強化 よ りな ると考 え られ るが,
上記炭 化物反 応の挙動 よ り同一焼 もど し硬 さにお いて,本 鋼 の場合 の方がSKD61の 場合 よ りも
析 出強 化 によ る寄与 の割合 いが大 きく,極 微細析 出炭化 物の分 布密度 が高 く,こ れが高温強度 を
高 める反面,靱 性の水準 を相対的 に低 くす る一因 となっている もの と考 え られ る。
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(2)焼入冷却速度 によ る疲 労 クラ ック進展特 性の変 化
本実験 で も疲 労 クラ ックの進展速度 は焼 入冷却速度 の低下 によ り若 干増加 す るが,そ の変 化の
程度 は小 さい結果 を得 た。
SKD61において同様 の傾向が み とめ られて お り,そ の差の原因 としては,同 じ く焼 入冷却速
度 の低下 に起因す る焼 もどし時 の極 微細析 出炭化物の分布密 度 の増加が表12にみ られ るよ うに耐
力 の上昇,加 工硬化性の減少 をまね き,こ れが クラ ック先端 に丸み をお び させ る作 用や クラ ック
閉 口現象(crackclosure)による有効 応力拡大係 数の低減効果 を相対的 に小 さくし,1サ イク
ル当た りのすべ り変形量 をや や大 きくした ことが考 え られ る。本鋼 はSKD61の場 合 よ りもKIC
の水準が低 く,試 験荷重 を下 げ,450kg=20kgの条件で試験 を行な った もの である。,
(3)焼入冷却速度 による衝撃遷移特性の変化
焼入冷却速度 の低下 によ る50%脆 性破面遷移温度の 上昇 は,前 記KIC等 に関 して集約 した ミ
クロ組織 的要因 に対応 す る もの と推察 され る。
冷却速度 の低下 によ る上部棚 エネルギー値 の減少 については,冷 却速度の低下 による上記炭化
物 の析 出分布形態 とこれ による延性の低下 によ り,ボ イ ドの均 一な生成や十分 な成長合体が行な
われに くく2.4.2一(5)に示 したよ うなデ ィンプル形態 の変 化 と吸収 エネルギーの減少 をまねいた
もの と推察 され る。デ ィンプルの底 にみ とめ られた粒子 は微小分析 の結果,非 金属 介在物 以外に
炭化物を含む ものであ った。
SKD61の場合 に対 し,50%脆 性破 面遷移温度 が高 く,か っ上部棚 エネルギー も低 いの は,
極 微細析 出炭化物の分 布密度 が相対的 に高い こ と,炭 化物 の旧 オーステ ナイ ト粒界へ の優先析 出
58)
の傾 向が大 きいこ と,お よび残留炭化物の多 いこ とな どが主要 な要 因 と考 えられ る。
(4)焼もどし温度 による引張性質,シ ャル ピー衝撃値 の変 化
マルテ ンサイ ト組織 の油冷試料 と上部ベ イナイ トを主体 とす る半冷20minの 試 料 との焼 もど
しにお ける引張 性質,シ ャルピー衝 撃値の挙動の差 とその ミク ロ組織 的要因はSKD61の 場合 に
類似 して い る。本鋼の半冷20minの 場合の均一伸 び値がSKD61の 半冷30minの 場合 の それ
.よりも高 く,か つ油冷の場合 に対 し,焼 もどし温 度575℃付近 までの広 い範 囲 にわた り均一伸 び
値が高 いの は,焼 入時の残留 オー ステナ イ ト量が17%前後でSKD61の 場合 の14%前後に比 して
多 く,か つ焼 もどし時SKD61の 場合525℃で大部分が分解す るのに対 し,よ り高温の575℃付
近 まで残存す ることによ ると考 えられ る。
本鋼 の焼 もどし時の比例限,0.2%耐 力 および引張強 さの山が よ り高 い温度で生 じ,か つ焼 も
ど し温度 の上昇 に と もな う強度 の低下 がSKD61の 場合 よ り遅 れ るのは残留 オ ーステナイ トが よ
り高温 まで安定 であ ること,2.4.3一(1)に記 したよ うに強 化に寄与せず,か っ凝集 のはや いCr
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系のM7C3の生成量 が少 な く,か つ同様 に凝集 のはやいCr系 のM23C6の生成 を生ぜず,こ のた
め基地 中へ のMC,M2Cの 析 出量が多 く,全 体 として凝集 がよ り高温 まで抑制 され るため と考
え られ る。
析 出強 化に と もな って低下 した衝撃値 が650℃を越 え る焼 もどし温度 まで回復 しないのは,微
細炭化物 の分布密度 がよ り高温 まで保持 され るため と考 えられ る。
(5)焼入冷却速度 と高温引張強 さ,ク リープ破断強 さの変化
400℃までの高温引張強 さの変化が,油 冷,半 冷20minの場合で差がな いの は,初期強度(常
温強度)が 支配的で あ ることを示す もの と考 えられ る。
500～600℃で半冷20minの 試料 の方が耐力,引 張 強 さが高 いのは極微細炭 化物の析 出 によ
る強化の寄与が大 きい上部 ベイ ナイ トの場合の方が変形 抵抗 が大 きい ことを示 し,650～700℃
で半冷20minの 試料 の方が強度 が高 いの は,上 部 ベイナイ トの場 合の方 が極微細析 出炭 化物 の
凝集がよ り高温 まで抑制 され るこ とに対 応す る もの と推察 され る。
700℃での ク リープ破 断時間が半冷20minの 場合 の方が長 いの も上記極微細析 出炭 化物 の凝
集挙動 の差 に よると考 え られ る。SKD61の 場合 に対 比 して400℃までの強度 が同一なの は,上
記のよ うに初期強度 が支配 的で あることを示 す もので ある。 これを越 える温度 で,SKD61の 場
合よ り強度 が高いのは極微細析 出炭 化物 の分布密度 が高 く,か つ炭 化物 の凝集が よ り高温 まで抑
制 され ることによ ると考 え られ る。
2.4.4結 言
0.35C-3Cr-3Mo-0.5V鋼,SKD7の高温強度,靱 性 におよぼす ミクロ組織 の影響 にっ い
て研究 し,下 記結果 を得た 。
(1)平面歪 み破壊靱 性値KIC,シ ャル ピー衝 撃値(焼 もどし硬 さHRC44)は,焼 入冷却速度が油
冷か ら半冷3～5minの 速度 に低下す るの に ともな って急激 に減少 し,そ れ よ り遅 い冷却速度
では漸 減す る。
(2)上記靱性 の変 化は,上 部 ベ イナ イ ト変態の生起 と,こ れ に関連す る焼 もどし時の炭化物の析 出,
凝集挙動 の変 化に対 応 してお り,靱性変 化の ミクロ組織 的要因 は,
(a)上部 ベ イナイ ト組織 の生成 と生成量 の増加,
(b)ベイナイ ト粒幅 の増大,粒 境界 に沿 う析 出炭 化物の連鎖状分布の傾 向,粒 度の増大(マ ルテ
ンサ イ トの場合 に対比),
(c)有効結晶粒径 の増大,「
㈲ 旧 オー ステ ナイ ト粒界 への炭化物析 出量 の増大,
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(e)極微細析 出炭 化物 の分布密度 の増大,
((a)～(e):油冷 →半冷3～5minの 場合 に この現象 を生 じる)
(f)塊状 上部 ベ イナイ ト化 と旧 オーステ ナイ ト粒界へ の炭化物 の析 出量 および極微細析 出炭化物
の分布密 度の一層の増大,
(半冷5～20minの 場合 に この現象 を生 じる)に 集約 され る。
(3)疲労 クラ ックの進展速 度 は焼入冷却速度 の低下 によ りやや増加す るが,こ れ は上部 ベ イナイ ト
化 に ともな う焼 もどし時の極微細析出炭化物 の分布密度 の増加が一因 と考 えられ る。
(4)高温引張 強 さは油冷 によ るマルテ ンサ イ ト,半冷20minの 冷却 による上部 ベ イナイ ト主体の
組織 の場合 とで,
(a)常温か ら400℃までは同等 であ り,
(b)500～600℃以上で半冷20minの 場合 の方が高 くな り,
(c)焼もど し温度 以上の650～700℃で も半冷20minの 場合 の方が高 い。
これ は,(a)につ いては400℃までは焼 入(固 溶)強 化,析 出強化の如 何 にかか わ らず初期(常
温)強 度 が支配的で あるためであ り,(b),(c)については,400℃を越 える温度域 での強度 は,極
微細析 出炭 化物 の分布密度 と凝 集抵抗 が支配 的 となるためで ある ことを明 らか に した。
以上,油 焼入鋼 であ る本鋼の場合,焼 入冷却速度の低下 によ る ミクロ組織お よび特性の変化が
SKD61の場合 よ りはるか にはや い冷却速度 域で生 じ,ま た,SKD61rに対 し靱 性の水準は低 く,
逆に高温強度 の水準は高 いが,高 温強度,靱 性 を構成す る ミクロ組織因子 その ものは共通 して い
ることを明 らか に した。
靱 性の水 準がSKD61の それ よ りも低 い点 について は,本 鋼 のCr量 が低 く,焼 もどし時 その
場核 生成 によ るM3Cか らCr系 のM7C3への変態の生成量が少 な く,Mo量 が高 いこ ととあいま
って基地中への極 微細炭化物MC,M2Cの 析 出量が多 く,その分布密度が高 く,ま た,旧 オー ス
テナイ ト粒界へのM6Cの 析 出を生 じやす いためである こと,一 方,高 温 弾度 の水準がSKD61
のそれ よ りも高 い点 につ いては上記 のよ うに極微細析 出炭化物 の分布密度が高 く,ま た,凝 集 の
はや いCr系 のM23C6を生成せず,MCを 主体 とする極微細析 出炭化物の凝集が よ り高温 まで抑





マルテ ンサ イ ト鋼SKD8は 現 用熱間工具 鋼の中で もっとも高温強度 が高 く,特 殊熱 間鍛造型や
銅合金 ダ イカス ト型,銅 合 金押 出 ダ イスな ど,高 温強度 が とくに重視 され る用途 に使用 されてい る。
しか しなが ら,こ れ ら高温用途 に長寿 命が得 られて いる反面靱性 への配慮が十分 でない場合,使
用時早期割 れの事故 を生 じ ることが あ り,こ のため その適用は一部 に限定 されてい る。顧客 の要求
に対応 し,高 温強度 の高 い一連 の型材分野 を開拓 して行 くため には,ま ず 本鋼 の高温強度,靱 性 な
どの特性 を構成 す る ミクロ組織 的要因 を正 しく把握 す るこ とが重要 で ある。
2.5.1試料 およ び実験方 法
試料は0.4C-4.4Cr-42W-2V-42Co鋼SKD8で,化学組成 を表13に 示す 。
素 材断 面寸法 は直径240m皿で,弧 光 式
表13試 料 の化学組成(wt%)
電気炉 で溶製 し,鍛 錬成形比6以 上 に熱
間成形 し,850℃で焼 なま し処 理 した。
試験片 は中心 と表 面 との中間位置 か ら鍛
伸方向に採取 して実験 に供 した。
(1)焼入冷却 速度 によ る ミク ロ組織挙動 の観察
1,140℃×30minオーステナイ ト化後油冷 および半冷1～60minで 冷却 した場合 のベ イナイ
ト変 態挙動 を ミク ロ観察,硬 さ測定,温 度 一寸法挙動(フ ォーマスターによ る)に よ り調べ た。
っ ぎに,焼 入冷却 時 オーステナ イ ト基地 か らの炭 化物 の析 出 を抑制 す るため500℃、ま で 急 冷
(空冷)後,油 冷 および4,000～300℃/hで冷却 した場合 のベ イナイ ト変態挙動 を ミクロ観察 し
た。また,上 記各焼入冷却試 料 を400℃か ら700℃までの各種温度 で2h焼 もどした場合 の炭化
物の析 出,凝 集挙動 を抽 出 レプ リカ電顕観察,X線,電 子線 回折 によ り調 べた。試験片 の寸法 は
12mm×12mm×6mmである。
(2)機械 的性質 の測定
(a)ミクロ組織観察試料 と同様 に各種速度 で焼入後HRC44に 焼 もどし(焼 もど し温度660～
645℃×1.5h空冷,引 続 き30℃低 い温度 で1.5h空冷)し た場合 の破壊靱性値KIC,疲 労
クラ ック進展特 性,シ ャル ピー衝撃 値 を測定 した。
さらに衝撃遷移特 性,引 張 性質 を測 定 した 。また試 験後破面観察 を行な った 。
(b)半冷20minの 冷却 に よる上部ベ イナイ ト主体 の試料お よび油冷 によ るマルテ ンサ イ ト試料
につ き,
D700℃ までの各種温度 で焼 もどした場合の引張性質,シ ャル ピー衝 撃値,
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ii)HRC44に焼 もどし後700℃までの各種温度 で試験 した場合の引張性質,シ ャル ピー衝 撃
値,ま た700℃,15k9/m皿2の条件 での クリープ破断強度 を測定 した。
試験片,試 験 条件 は2.2.1と同様 で ある。
2.5.2実験 結 果
(1)焼入 冷却速度 によ るベ イナイ ト変態特 性,ミ ク ロ組織 の変 化
1,140℃×30minオーステナイ ト化後,半 冷1～60minで 連続 冷却 した場合 のベ イナイ ト変
態線 図 を図41に示 す。なお,.恒温変態 にお けるベ イナ イ ト変態線 図 を参 考 として図42に示 す 。



















図41連 続 冷 却 ベ イナ イ ト変 態線 図(SKD8)
10'
また,油 冷お よび半冷1～20minの 各冷却 および500℃まで急冷(空 冷)後,4,000℃/h,
500℃/hで冷却 した場合 の光学顕微鏡像 を写真30に,二 段 レプ リカ電顕像 を写真31に 示す 。
オーステナイ ト結晶粒度 はJISNa8,残 留炭化物 の面積率 は2.1%,平 均粒径 は0.59μm
(粒径0.15μm以上の炭 化物 につ き測定)で ある。油冷 では ラス状 マルテンサイ ト,半冷1min
の冷却 で ご く一部細長 い上部 ベ イナイ トを生成 し,半 冷2～3minで は上部ベイナ イ ト量 は急増
し,半 冷3m玉nで50%以 上 とな り,半 冷5minで70%以 上 とな る。半冷1～3minの 冷 却 で
生成す る上部 ベイ ナイ トの形態 は,B-1型 でやや長 い ラス状 を呈 し,へ き開破壊 の破 面単位 に
相 当す る有効結晶粒径 が油冷に よるマルテンサイトの場合 よ りもや や大 き くな る。マルテ ンサイ ト
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図42恒 温 ベ イナイ ト変態線図(SKD8)
の平均 ラス幅0.2μmに対 し,上 部ベ イナ イ トの粒 幅は半冷2min:0.25～0.30μm,半冷5～
10min=0.45μmと焼 入冷却速度 の低下 と ともに増加 し,半 冷15～30minでは0.55μmとな
り,B-1型であ るが明 らかに塊状化を示す。
残留 オーステナイ ト量 は油 冷:2%,半 冷2min:6%,半 冷10min:13%,半 冷30min:
18%で,ベ イナイ ト粒 幅の増加 とともに,粒 境界,旧 オーステナイ ト粒界 に片状 の残留 オース
テナイ トな い し,こ れの低温 での変態生成物 の増 加がみ られ る。
下部 ベイナイ ト(ベ イナイ ト粒 内に微細炭 化物 の析 出を ともな う)は,半 冷1～2minで 僅か
に生成 し,こ れよ り遅 い冷却 で はほとん ど生成 しな い。
500℃ま で急 冷後,種 々の速度 で冷却 の場合,4,000℃/hでラス状 上部 ベ イナイ トの生成が み
られ,1,000℃/hで全 面上部 ベ イナイ トとな り,一 部塊 状化 を示す と ともに有効結晶粒径が やや
増加す る。500～300℃/hで上部 ベ イ ナイ トの塊 状化がすす む。下部 ベ イナイ トは4,000℃/h.で
僅 かに生成 し,4,000～1,000℃/hではみ られない。
焼入冷却 中の炭 化物の析 出 につ いて は,抽 出 レプ リカ電顕 による観 察結果 よ り,半 冷5minで
僅かに オーステナ イ ト粒界 への炭 化物の不 連続的な析 出が み られ,半 冷20minで は薄 いが連続
的な析 出分 布がみ られた 。
電子線 回折 の結果,こ の粒界 の析 出炭 化物はMCで あった 。
以上,本 鋼 は油冷な どの急 冷の場合 を除 き,焼 入冷却 時 オーステナイ ト粒 界へ の炭化物 の析 出
を生 じやす い点でSKD61やSKD7の 場合 とこ となって お り,焼 入冷却速度 に対 す る基 地組織
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写真30 焼入冷却速度 による焼入組織 の変化
(SKD8,光学顕微鏡像)x400
写真31 焼 入冷却速度 によ る焼 入組織 の変化
(SKD8,二 段 レプ リカ電顕像)x4,000
_gg_
の変 化の挙動 はSKD7の それ と類 似の結 果 を示 した。 その他 残留炭 化物 については,本 鋼の場
合 が平均粒度,面 積率 と ももっ とも大 き く,SKD7の 場合 が これにつ ぎ,SKD61の 場合 は,
残留炭化物 の粒度,面 積率 と ももっと も小 さい。
(2)焼入冷却速度 によ る焼 もど し時の炭 化物析 出,凝 集形態 の変 化
油冷 お よび半冷1～10minで 冷却 した試 料な らびに500℃まで急冷(空 冷)後,4,000℃/h
および500℃/hで冷却 した試料 をHRC44に焼 もどした場合 の析 出炭化物の分布お よび形態 の電
顕組織 を写真32,33に 示す 。
(a)油冷 によ り生成 した マルテンサイ トの場合,密 に分 布す るラス境界への炭化物の析 出および
ラス内へ の高 い密度 の極微細析 出炭化物 の析 出分布が み とめ られ,旧 オー ステナ イ ト粒界へ の
析 出傾向 は小 さい。
(b)半冷1minお よび500℃まで急冷後4,000℃/hない しこれよ り遅 い冷却の場 合,や や広幅化
したべ ィナ イ ト粒境界へ の炭化物 の析 出はみ とめ られ るが,そ の量 は少な く,旧 オーステナイ
ト粒界 に薄 いが連続 性を持 った析 出が み とめ られ,極 微細析 出炭化物の分布密度 が一層増加す
る。
(c)半冷3～5minで は旧 オーステナ イ ト粒界への炭化物の析 出の厚み,連 続 性がやや 増加 し,
写真32焼 入冷却速度 によ る焼 もど し(HRC44)時 の炭 化物析 出分布形態の変化
(SKD8,抽 出 レプ リカ電顕像) ,×4,000
_gg_
写真33焼 入冷却速度 による焼 もどし(HRC44)時 の炭 化物析 出分布形態の変 化
(SKD8,抽 出 レプ リカ電顕像)×20,000
半冷20minに か けて漸増す る。全 般的な上部 ベイナイ ト化のため,極 微細析 出炭化物 の分布
●
密度 は一段 と増加す る。
(d)500℃まで急冷後油冷 の場合 には,オ ース テナイ ト化温度 よ り直接 油冷 した場合 と同様 の焼
もど し組織 を呈す るが,500℃ まで急冷後4,000℃/hの冷却で は,ラ ス状 上部 ベ イナ イ トの生
成 に ともない,や や旧 オー ステ ナイ ト粒界へ の析 出を生 じ,1,000～500℃/hない しこれ よ り
遅 い冷却で は,旧 オーステナイ ト粒界へ の析 出量が増加 し,ま た,粒 内への極微細析 出炭化物
の分布密度が一段 と増加す ることが み とめ られた。500℃までの急冷は焼 もどし組織 における
旧 オーステ ナイ ト粒界へ の析 出挙動 に関 し大 きな影響 を与 えない。
表14に 油冷,半 冷2Qminの焼 入後700℃までの各種温度 に2h焼 もどした試料のX線,電 子
線 回折 によ る炭 化物 の構造 同定の結果 を示す。
ミクロ組織観察 の結果 を併せて整理 す る と,
(a)M3C,M7C3の 生成 挙動 は油冷 によ り生成 した マルテンサイ トの場合,400℃付近で ラス
境界 を主体 に棒状のM3Cの 析 出を生 じるが,500℃ を越 え る温 度でのMCの 生成,析 出に と
もない,500～550℃で ほ とん ど基地 中に再固溶 し,そ の場核生成 によ るM3C→M7C3変 態
はHRC45前 後 の実用焼 もどし温度(660～630℃前後)で はほ とん どみ られな い。
半冷20minの 場合 は上部ベ イナイ ト変態 に ともな ってCを 過飽和 に固溶 した残留 オーステ
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表14X線 お よび電子線 回折 によ る炭化物同定結果(SKD8)
オーステナイ ト化温度:1,140℃×30min
焼入まま
焼 も ど し温 度(℃)×2h












































O内 の数字 はチ そ一 ト上 の回折 図形 の高 さ(目 盛)を 示す 。
MC:(111)面M6C:(422)面M7C3:(102)面
ナイ トの安定 化によ りM3Cの析 出をほ とん ど生 ぜず,こ の結果 同様 にM7C3の析 出はほとん ど
み られな い。
り
(b)550～650℃で分離核生 成 による基地中への雲状の極微細析出炭 化物(長 さ150A以下)の
析出お よび マルテ ンサイ トの ラス境界や旧 オーステナ イ ト粒界への炭化物の析出がすす んで来
るが,こ れはMCで あ る。マ ルテンサ イ トの場合,密 に分布す るラス境界で析出が先行 して進
んで行 くことが み とめ られ,こ の結果 ラス内での極微細析 出炭化物 の分布密度 は上部 ベ イナ イ
トの場合 よ りもやや低 く,逆 に上部 ベ イナイ トの場合旧 オーステナ イ ト粒界への析 出が多 くな
る。極 微細析 出炭化物 の分布密度 は650℃の焼 もどしで も高 く保たれ てい る。
(c)700℃の焼 もどしでは炭化物 の析 出,凝 集が 明瞭 に進 み,基 地中 の極微細炭化物の分布密度
の減少が み られ るが,そ れ は雲状 のMCで あ り,針 状 のM2Cの生成 はみ られない。
旧オー ステナ イ ト粒界,上 部 ベイナ イ ト粒境界への析 出炭 化物 はMCを 主体 とし,若 干 の
M6Cを ともな う。 旧 オーステ ナイ ト粒界へ の析 出の量 は上部 ベ イナイ トの場合 の方が 際立 っ
て多 くな るが,こ れ は焼入冷却時粒界 に析 出 した炭化 物の存在 によ る核作用,上 部ベ イナイ ト
化 による粒界へ の優先析 出傾 向の増加,の 両者 の効果 によ り粒界へ の析 出,凝 集 が加速 され る
ためであ ろ う。
以上,焼 もどし組織 に関 し,本 鋼 の場合SKD61やSKD7の 場合 に対比 して,
(i)焼入冷却速度 の僅 かな低 下 によ り,旧 オーステナイ ト粒 界への析 出量が増加す ること,
および,
(ij)粒内への極微細析 出炭化物 が雲 状 に分布 したMCの みで,分 布密度 がSKD61やSKD7の
場合 よ りも格段 に高 く,均 一で あるこ と,
また,
(iii)極微細析 出炭 化物 の分布密度 の減少がよ り高温域 まで抑制 され るこ と,が 注 目 され る。
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(3)焼もどし温度 に よる残留オ ーステナ イ ト量 の変化
油冷 に よ り生成 したマルテ ンサイ トお よび半冷20minの 冷却に よ り生成 した上部 ベ イナ イ ト
















図43残 留 オーステナイ ト量 にお よぼす焼 もどし温 度の影響(SKD8)
残留オ ーステ ナイ トは焼 もど し温度470℃ よ り一部分解 を開始 し,500℃を越 え525℃の間で
大 き く分解が進 む。
残留オ ーステナ イ トは油冷 の場合525℃でな くな り,半 冷20minの 場合575℃でな くな る。
上部ベイナイ トに ともな う残留 オーステナイ トはSKD7の 場 合 よ りやや低温側 で分解が進 む傾
向がみ とめ られ る。
(4)焼入冷 却速度 に よる破壊靱性値KIc,シ ャルピー衝撃値 の変化
油冷お よび半 冷1～60minの各冷却速度で焼入後HRC44に 焼 もどした試料,ま た500℃まで
急冷(空 冷)後 油冷お よび4,000～300℃/hの冷却速 度で焼 入後HRC44に 焼 もどした試料につ
いて破壊 靱性値KIcを 測定 した結果を図44,45に 示す。
KIcは
(a).連続焼 入冷 却の場合,油 冷では133k4/mm2・v価,半冷1minで は123ky/mmz・v価で あ るが,
半冷3minでは94kg/h血㍉ 価 と明らかに減少す る。それ よ り遅 い冷却速度 では ご くゆ るやかに
減少 し,半 冷10minで は82k9./m-D2・〉面 とな る。









く ・ …～ 覧玉
速 度 で ほぼ 半 冷2minに 相 当)で122kg漁m乳v価 で あ るが,1000℃/h(ベ イナイ ト変 態 域450





































焼 もど し硬 さ;HRC44
11
500℃までの急冷はKIcを 僅かに改善す るようにみ えるが,大 きな影響 を与 えない。
つ ぎに,油 冷お よび半冷1～30minの 冷却速度で焼入冷却後HRC44に 焼 もど した試料 に
ついての シャル ピー衝撃試験の結果を 図46に 示 す。
シ ャル ピー衝撃値 につ いて もK」Cに おけ ると同様 の傾 向がみ とめ られた。
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写真34に シャル ピー試験 片のクラソク1mm進展部 の破面縁 を示す。油冷では細かい起伏を と
もなったへ き開型の破面を示すが,半 冷3minで は細かい起伏は 明 らかに減 少 し,半 冷3～5
mineい しこれ より遅い冷 却で全面 がへ き開型破面を呈す る。
オーステナイ ト化温 度:1,140℃×30min
写真34焼 入冷却速度に よる焼 もどし(HRC44)後 の シャル ピー衝撃試験
片破面の形態変化(SKD8,走 査 電顕豫)x1,000
半冷3minな いしこれ より遅 い冷却 ではやや破面単位 の増大 がみ られ る。
本鋼 はSKD7の 場合 よりもKIc,シ ャル ピー衝撃値 の水 準が低 く,半 冷3minでKicは
100ks/mm2・>mmを下 まわ り,同 様 に シャル ピー衝撃値は2kgm/cm2を下まわる。
油冷 か ら半冷3minへ の冷却速度の減少 によりKIc,シ ャル ピー衝撃 値 が急激 に変化す る
点においてはSK:D7の場 合 と類似 している。
(5)焼入冷却速 度に よる切 り欠 き疲労 クラック進 展特性 の変化
油冷お よび半 冷1～20minの 冷却 速 度 で焼 入後HRC44に 焼 もどした試料について,予 備疲
労 クラックを入れたの ち,450ks=20kg,5cycles/secの繰 り返 し引張荷重を加えた場合の疲
一94一
























































図47疲 労 クラック進 展速度 にお よぼす焼入冷却速度 の影響(SKD8)
焼入冷却速度の低下に ともない疲 労 ク ラックの進 展速度はやや増加 し,ま た,へ き開破壊 に至
るまでの限界の ク ラック深 さは減少す る。
上記傾向はSKD7な どにおいて,み とめ られた傾 向 と同様 であ るが,疲 労 クラック進展 の速度
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上部棚 エネルギー値 も油冷,半 冷5minの 問で明 らかな低 下を示す。延性破面域 におけ るディ
ンプル の平均径は,た とえぽ300℃では油冷:3μm,半 冷5min:2μmで,半 冷5minの 場
合 の方が小 さ く,か つ微細な ディ ンプルの混在 がみ とめ られた。
TETELMANら は 上部棚 エ ネルギーの大,小 は引張試験 におけ る絞 り値 の挙動 に対応す ると
50)
指摘 して いるが,本 実験結果は これ に合致 して い る。
上記傾 向はSKD7な どにおいてみ とめ られ た傾 向 と同様 であ るが,破 面遷移温度は 本鋼 の場合
の方が高 く,ま た上部棚 エネルギー値 も本鋼 の場合 の方が低 く,靱 性,延 性がSKD61やSKD
7の場合 よりも低 い ことがみ とめ られた。
(7)焼もど し温度 と引張性質,シ ャル ピー衝撃値 の関係
油冷お よび半冷20minで 焼 入冷却後20～700℃の間 の各種温度 で各2h焼 もどしを行なった
試料につ いて引張性質,シ ャル ピー衝撃値 を測定 した結果を 図49に 示す。
半冷20minの 試料 の引張強 さは焼入状態 で油冷 の場合 よ り明 らか に低 く,400℃を越 える温
度 で上昇 し,油 冷 の場合 の値 に接近 し,焼 もどし温度525～550℃で最高値 を示すが,そ の値は
油冷 の場合の最高 値(500℃)よ り低 い。
さらに焼 もど し温度 の上昇 に ともな い引張強 さは減少す るが,700℃ までの各焼 もどし温度 に
わ た り,油 冷の場合 のそれ よ りも低 い。 また,半 冷20minの 場合 の比例限,0.2%耐 力 につ い
ては,焼 入 ままでは油冷 の場合 よ り格段 に低 く,475℃で最低値 を示 したのち,500℃か ら急上
昇 し,575℃で最高値 を示す が,そ の値は 油冷 の場合 の最高値(550℃)よ りも低 い。
575℃を越 える温 度で比例限,0.2%耐 力は減少す るが,700℃ までの各焼 もどし温度 にわた
り,油 冷 の場合 よ りも低 い。
伸びは焼 もど し温度 に対 して大 きな変化 を示 さず,400℃ までは横ぽいな:いしやや上昇 し,
400℃を越 える温 度で減少 し,550～575℃を越 える温 度で上 昇す るが,550℃以下 で半冷20
minの場合 の方が高いQ
焼 もど し温度575℃以上 では半冷201ninの場合 の方が低 く,油 冷 の場合実用焼 もどし温度以
下 の575℃で回復 に向 うのに対 し,半 冷20minの 場合 回復が遅れ,実 用焼 もどし温度 よ りやや
高め の675℃以上 で回復 に向 う。
シャル ピー衝撃値は析 出硬化 に ともな い減少 し,油 冷,半 冷20minの 場合 とも焼 もどし温度
550℃で最低値 を示す が,油 冷 の場合625℃以上 で上昇す るのに対 し,半 冷20minの 場合 さら
に高温 の675℃以上 でやや上昇 に向 うQ
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図49引 張性質 お よび シャル ピー衝撃値 にお よぼす焼 もどし
温度 の影響(SKD8)
SKD7の場 合に対比 して,本 鋼 の場合 の方が析出硬化 の開始が よ り低温 側 より開 始 し,析 出
硬化 に ともな う比例限,耐 力の上昇度が大 きい,す なわ ち強度へ の析 出強化 に よる寄与が大 きい
こと,こ れに関連 して焼 もど し温度675～700℃での強度 も低下が 明 らかに少な く,SKD7よ り
も高 い強度特性を示す。
伸び,衝 撃値 はSKD7の それ よりも明 らかに低 く,650～700℃の高 い焼 もどし温度域 での上
昇 も少ない。 そ の結果焼 もど し温度を上げて硬 さを下げて も衝撃値 を大 きく向上 させ るこ とはで
きな い。
(8)試験温 度に よる引張性質,シ ャル ピー衝撃値 の変化
油冷お よび半 冷20minで 焼入冷却後HRC44に 焼 もどした試料につ き,700℃までの各種試
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験温度におけ る引張性質,シ ャル ピー衝撃値 を測定 した結 果を図50に 示す。
高温 引張 強 さは20℃ よ り400℃付近 までは油冷,半 冷20minの 場合で差 はみ られず,500～
550℃で僅かに半冷20minの 場合 の方が高 くな り,550℃を越 え る温度域 で半冷20minの 場
合の方が高 くな る。0.2%耐力 について も同様 の傾 向がみ とめ られたが,550℃ を越 える温 度で






























































































剛 一 一 累、 一 一x一 し幽_■_帆ノ 累-,慌 ノ'
・(レー 一6一 一 心 C
__q一
い 一㌣一〇 了 一 、 「 1
20100200300400500600700
試 験 温 度(℃!×10min
(勲 平露1:35mmOmm/min(,。スー ド))
図50引 張性質,シ ャル ピー衝撃値 にお よぼす試験 温度の影響
くSKD8)
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伸び は油冷 の場合 の方 がやや高 く,400℃まではほぼ 横ぽいであ り,400℃を越 え る温 度域 で
漸増す る。
シャルピー衝撃値 は常温 で油冷 の場合 の方が高 く,昇 温 とともに漸増す るが油冷,半 冷20min
の場合 の衝撃値 の比率は あ ま り変化 しな い。
以上油冷,半 冷20minの 冷却速度 の差 に よる試験温 度に対す る引張 強 さ,伸 び,衝 撃値 の変
化 の挙動はSKD7の 場合 に類似 して いる。
高温強度の水準に ついては,SKD7の 場合に対比 して400℃までは 同等 であ り,500℃でやや
本鋼 の場合の方が高 くな り,650℃以上 で差 が大 き くな る。
(9)焼入冷却速度 と高温 ク リープ破断強 さ
油冷 お よび半冷20minで 焼30
入冷却 の試料につ き,700℃,
15kg/2mmの条件 でク リープ破断













図51高 温 ク リー プ破 断強度にお よぼす焼 入冷 却
速 度の影響(SKD8)
2.5.3考 察
(1)焼入冷却速度に よる ミク ロ組織,KIc,ジ ャル ピー衝撃値 の変化
前項に記 した よ うに,本 鋼 の焼入冷却速度 の低 下に ともな う靱性変化の ミクロ組織因子はSKD
61およびSKD7の 場 合 と共通 して いるが,本 鋼 の場 合,油 冷に対 し僅かの冷却速度の低下に よ
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やSKD7の 場合 よ り一際高い こ とが特徴 と考 え られ る。
ミク ロ組織 とKIc,シ ャル ピー衝撃値 の変化 を対照 して み ると,
(a)半冷1minお よび500℃まで急冷後4,000℃/hの冷 却で のKIc等 の減少は,マ ルテ ンサ イ
トの場合 よ り広 い ラス幅 を持 った ラス状上部 ベイナイ トの混在,こ れに関連 して旧オーステナイ
ト粒界へ の炭化物 の析 出量 の増大 と極微細析 出炭化物 の分布密 度の増加に対応 してい る。
(b)半冷3minお よび500℃まで急 冷後4,000～1,000℃/hの冷却 でKIc等靱性は大き く減少
す るが,こ れは上部 ベイ:ナイ トの生鴫 量の増加(有 効結 晶粒径 の増太)と 旧オ ース テナイ ト粒
界への炭化物の析出量が より増加す るこ と,極 微細析 出炭化物 の分布密度 が一層増大す るこ と
に対応 している。
(c)・半冷5～20min,500℃まで急冷後500℃/hの 冷 却ない し,これ よ り遅 い冷却 でのKIc
の漸減は,ほ ぼ全面 にわた る上部 ベイナイ トの生 成,ベ イ ナイ トの塊状化,こ れ と焼入冷却時
の粒界析出 とも関連 して旧オーステナイ ト粒界への析 出量 が増加 し,ま た極微 細析出炭化物 の
分布密度が さらに増加す るこ とに対応 して い る。
な お,焼 入冷却速度 に よる衝撃遷移温度 の上昇 やSKD61,SKD7と の差について も同様の
ミクロ組織要因 に よるもの と推定 され る。
SKD61,SKD7お よび本鋼 の油冷,半 冷20minあ るいは30minで の冷却 のの ち,HRC































































図52マ ルテンサイ ト系熱間工具鋼 の標準焼 もどし(HRC45)におけ る炭化物析 出分布形態
i)SKD61の 場 合
油冷では極微細析出炭化物MC,M2Cの分布密度が低 く,強化に寄与しないその場核生成で
のM3C→M7C3変 態 に よる粒状 炭化物お よび ラス境 界な どへのM6C炭 化 物が 多 く形 成 され
る もので,Cを 主体 とした固溶強化に よる寄与が大 きい。
半冷30minで はM3C→M7C3変 態 が少量に抑制 され,針 状 の極微細炭化物の析出量の増
加がみ られ,析 出に よる強化の寄与 が より大 き く加わ って来 る。
ただ し,そ の分布密度はSKD7や 本鋼 の場合 よ りも低 く,一 方 旧オーステナイ ト粒界へ の
M6C,M23C6の析 出は増加す るが,旧 オーステナイ ト粒界に線状に連続 した析出を生 じるの
ではな く,粒界部一帯に小寸法の粒状炭化物が点在する形態 とな りやすい。
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以上 ゴSKD61の 場合,極 微細析出炭化物 の分布密度が本鋼やSKD7の 場合 よりも低 く,粒
界へ の厚 い連続的な析 出の傾 向は小 さ く靱性上有利な ミク ロ組織形態を示 し,逆 に高温強度特
性 に関 しては不利な形態を有 してい る といえ る。
iDSKD7の 場合
油冷では強化 に寄与 しな い粒 内の,そ の場核生成 に よるMaC→M7C3変 態 に よる粒状 炭化
物 の生成がみ られ るが,SKD61の 場合 よ りも少な く,基 地中 の極微細析出炭化物(雲 状 の
MCを 主 体 とし,針 状 のM6Cが 混在)の 分布密度がSKD61の 場合 よ り高 くな る。
半冷20minで は,M3C→M7C3変 態 は ご く少量 に抑制 され,基 地 中の極微細 炭化物 の分
布密度が油冷 の場 合 よ りも際立 って 高 くな る。
M7C3の生成抑制,ベ イナイ ト粒幅 の増 大に ともな い,析 出の場所 として の粒境 界の分 布密
度が減少す るためゴ旧オ ーステナイ ト粒界への析出は,SKD61の 場 合 よ りも多 く連続性 を増
す。
以上,SKD7の 場 合Cr量 が低 く,Cr系 炭化物の析 出が生 じに くく,またMo量 も多い こと
とあい まって,極 微細析出炭化物(MC,M2C)の 分布密度が高 い。
この結 果,析 出強化に よる寄 与がSKD61の 場合 よ りも大 き く,旧:オーステナ イ ト粒界への
炭化物析出の傾 向 も大 き く,SKD61の 場合 に対比 して靱性面 では不利 であるが,高 温強度面
では有利な ミク ロ組織形態を有 して いる といえる。
これに対 し,
iii)本鋼の場合,C含 有量0.4%に対す る強 力な炭化物形成元素Vの 含有:量2%はM(V)C形 成
の相当V量 にあ た り高 い。
このため油冷 に よ り生成 したマルテンサイ トを焼 もどした場 合,500℃ 以下 で析出 したM3C
が500℃を越rxる温 度でのMCの 生 成に ともな いすべて基地中 に再 固溶 し,そ の結果 その場核
生 成に よるM3C→M7C3変 態を生 じな い。 この結果,分 離核生 成に よる基地中へ のMCの 析
出量が多 く,MCの 凝集抵抗が大 きい こと,密 に分布す る ラス境界や 旧オーステナイ ト粒界へ
のMC,M2Cの 析 出を生 じるが,こ の場合M6CはWを 主体 とす るためMo系 のM6Cの 場合 よ
り析出が相対的 に進 み に くいこ と,ま た粒 界へ の凝集 のはや いCr系 のM23C6の生成が抑制 さ
れ る こと,な どのため,ラ ス境界,旧 オ'一ステナイ ト粒界へ の多量 の析出は生 じな い。
このため基地中 の極微細析出炭化物MCの 分布密度は高 く,均 一 に保 たれ る。
また,半 冷20minの 冷却 に よ り生成 した上部 ベイナイ ト主体 の組織 を焼 もどした場合,
500℃以下 でM3Cの 析 出 はな く,そ の結果 その場核生成 に よるM3C→M7C3変 態 を生ぜず,
また析出 の場所 として のベイナイ ト粒境界 の分布密度が低 い。
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このため 旧オ ーステナ イ ト粒 界へのMC,M6Cの 析出は増加 す る。(た だ しW系 のM6Cで
あ り,凝 集抵抗 が大 きいため粗 大な粒 界析出は生 じない)
同時 に分離核 生成に よる基 地中への極微細析出炭化物MCの 分布密度は一層高 くな:り,均一
性 もさらに増加す る。
なお,残 留炭化 物量 がSKD61やSKD7の 場合 よ り多 く,粒 径 も大 きい。
以上 本鋼 は実用硬 さHRC45に焼 もど した場合,SKD61やSKD7の 場 合 よ りも極 微 細 析
出炭化物MCの 分 布密度が高 く,均 一 で析出強化に よる寄 与が一一段 と大 きい。 凝集のはや い
Cr系炭化物 を形成 せず,ま たW系 のM6Cの 旧オ ーステナイ ト粒界,ベ イナイ ト粒境界へ の析
出が進 みに くい こととあい まって,500℃以上 と くに600～650℃を越え る高 い温度域 での強
度が,SKD61,SKD7の 場合 よ りも高い ミク ロ組織特性 を有 して いる。
反面極微紳析 出炭化物 の分布密度 が高 く,均 一性 があま りに も高 いため局部的な過大応力 の
緩和 を可能 とす るための組織部 分が存 在せず,靱 性面では不利な ミクR組 織 形態を有 して いる
といえる。
(2)焼入冷却速度 に よる切 り欠 き疲労 クラソク進 展特性 の変化
焼 入冷却速度 の低 下に よ り疲労 クラック進 展速度はやや増 加の傾 向があ るが,こ れはSKD61
やSKD7に おけ ると同様 の傾 向で,そ の原 因 も同様 に極微細 析出炭化物の分布密度の増大に よる
と考 え られ る。
SKD7の場合 よりも進展速度はやや大 きいが,そ の原 因について も極微 細析出炭化物 の分布密
度が高 いことが クラソク先端 での有効応 力拡 大係数 を相対的 に高 くし,進 展速 度を大 き くしてい
るため と推察 され る。
(3)焼もどし温度 に よる引張性質,シ ャル ピー衝撃値 の変化
半冷20minの場合,比例限および0.2%耐力 は焼 もどし温度475℃で 極小値 を示 したのち急激 に上
昇 に向 うが,こ れは残留 オーステナイ トの一一部 分解 が開始す ることに対応す るもの と考 えられ る。
一方,油冷の場合,比 例限,0.2%耐力はM3Cの 析出量 が もっ とも多 くな る焼 もどし温度500
℃で最低値 を示す が,M3Cの 非整合析 出分布に より加工 硬化性は最大 とな:り,500℃で引張強 さ
は最大値 を示す もの と推察 され る。
本鋼の場 合,各 焼 もど し温度に対 し油冷 の場合 の方が強度が高 いが,こ れは油冷 に よるマル テ
ンサイ トの場合 で も強化に寄与 しな:いM7C3を生成せず,強 化 に寄与す るMCの 有効析 出量,し
たが って析 出強化に よる寄与が半冷20minの 場合 に対 し大 き くは減少せず,一 方焼入時 の強度
差にみ られ るよ うに固溶強化に よる寄 与が油冷 の場合 の方が大 きい こと,の 総合 効果に よるもの
と推 察 され る。
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SKD61やSKD7の 場合に対 比 して,焼 もどし温度475～500℃以上でのMCの 析出にともな う
比例限,0.2%耐 力 の上昇 の程度 が明 らかに大 き く,析 出強化度が大 きいこ とがみ とめ られ るが,
これは先記の極微細析出炭化物 の析出量,分 布密度が一際高 い ことに対応 して い る。
なお,析 出強化度はSKD7の 場合が本鋼 の場合 についで大 きく,SKD61の 場合 が もっとも小
さい。
焼 もど し温 度650～700℃におけ る衝撃値 の変 化が小 さい ことにみ られ るよ うに,焼 もど し温
度 に よ り硬 さの水準をか え ることに よる衝撃値 の調整幅 は僅 かであ る。
700℃ではM6C,MCの 粒 界へ の析 出,凝 集が進 むため,強 度 の低下に もかかわ らず靱性 の
改善は僅か であ る。
(4)試験温度 と引張性質,シ ャル ピー衝撃値 の関係
400℃までは 油冷,半 冷20minの 場 合で強度に差がない事 は,400℃以下では 固溶強化,析
出強化 にかかわ らず,常 温 の強度が支配的であ るこ とを示すため と考 え られ る。
500℃以上 で半 冷20minの場 合の方が相対的に高 くな るのは析出強化に よる寄与 の大小が支
配的にな るため と考 え られ,650～700℃で半冷20m{nの 場合 の方 が高 いのは,析 出炭化物 の
凝集に対す る抵 抗性が大 きいこ とに よるもの と思われ る。本鋼の 高温 引張強 さはSKD61の それ
に対比すれぽ,400℃ では同等 であ り,500℃で本鋼の場 合の方が明 らかに高 く,600℃以上で
は 大 きな差を生 じる。
SKD7のそれに対比すれば,400℃ までは同等 であ り,500℃で本鋼の場 合の方 がやや 高 くな
り,650℃以上 で差が大 き くな る。
SKD61とSKD7の 対比では400℃までは 同等 であ り,500℃でSKD7の 場 合 の方 が高 くな
り,600℃以上 では と くにそ の差が大 き くな る。
上記挙動 について も同様に400℃までは鋼種,組 織に よらず初期 強度が支配的 であ り,500℃
以上では析出強化に よる寄与 の大小が支配的 とな り,本 鋼 の場合 の引張 強 さがSKD61の 場 合に
対 しては もとよ り,SKD7の 場合 よ りも高 くな り,さ らにSKD61の 場合に対 しては600℃で,
SKD7の場合 に対 しては650℃で大 きく上 まわったのは,析 出炭化物 の凝集抵抗の差に よる もの
と推察 され る。
以上 マルテ ンサイ ト系熱間工具鋼 の高温 引張 強 さについては400℃までは初期強度を重視すべ
きであ り,550℃を越 え る高温域 の強度については析出強化に寄与す る析出炭化物 の分布密度 お
よび凝集抵抗が重要 と判断 され る。
なお,耐 力比 の低 下す る限界温 度について もた とえば耐力比が80%以 下に低下す る温度はSKD
61:600℃,SKD7:600～650℃,本鋼650～700℃で,析 出炭化物 の凝集 のすすむ温度 に合
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致 してい ることがわか る。
つ ぎに高温 引張強 さお よび0.2%耐 力にお よぼす初期硬 さ(HRC40,44,50)の影響 を調べ
た結果を図53～55に 示す。本試験条件(試 験温度 ×10min保 持後引張試験)で は,た とえば
SKD61の場合,初 期硬 さをHRC44よ りHRC50に引上 げ ることはlSKD7お よび本鋼のHRC
44の場合 との対比で500～550℃まで の高温強 度の引上 げに有効で あ り,ま たSKD7の 場 合
HRC44よ りHRC50へ の硬 さの上昇は,本 鋼 のHRC44の 場 合に対比 して650℃までは有効で
あ るこ とを示 して いる。
また,高 温 ク リー プ破断強度(700℃)が 本鋼 の場合 が もっ とも高 く,SKD7の 場合 がそのつ
ぎで,SKD61の 場合が もっと も低 いのは,引 張強度 に関 して示 した と同様 の ミク ロ組織 因子 に
よ るもの と推察 され る。
また,油 冷 の場 合に対 して半冷20minの 場合 の強度 の上昇 の割合 が,本 鋼 あ場合 よ りも,
SKD7の場合 の方が大 きいのは,本 鋼 の場 合 よ りも油冷,半 冷20minの 両試料間 で極微細炭化
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0.4C-4.4Cr-42W-2V-4.2Co鋼SKD8の高温 強度,靱 性 にお よぼす ミクロ組織 の影
響 について研究 し下記 の結果を得た。
(1)平均歪み破壊靱性値KIc,シ ャルピー衝撃値(焼 もどし硬 さHRC44)は 焼 入冷 却速度が油冷
か ら半冷3～5minの 速度に低下す るのに ともな って急激 に減少 し,そ れ より遅い冷却 速度では
漸減す る。 また衝撃遷移特性試験におけ る50%脆 性破面遷移温 度について も同様 の傾 向 が み と
め られ る。
(2)上記靱性変化 の ミク ロ組織 因子はSKD61やSKD7の 場合 と共通 してい るが,本 鋼 の場合 とく
に炭化物 の旧オーステナ イ ト粒 界への析出がSKD61やSKD7の 場合 よりも僅かの冷却速度の低
下 に よって生 じ,靱 性 の変 化を もた らす こ とが特徴 であ る。
(3)疲労 クラソク進 展速度 は焼 入冷却速 度の低 下に よってやや増加す るが,こ れは焼 もど し時 の極
微細析出炭化物 の分布密度 の増加が一 因 と考 え られ る。
(4)高温強度は油冷に よるマルテ ンサ イ ト,半 冷20minの 冷却 に よる上部ベイ ナイ ト主体 の組織
の場合 とで,
(a)常温 か ら400℃までは 同等 で,
(b)500℃以上 では半冷20minの 場 合 の方 が高 くな り,
(c)焼もどし温 度に相当す る温度ない し,・これ以上 の650～700℃の高温域 で も半冷20minの
場合の方が高 い。
(a)は400℃までは強化機構(固 溶 強化,析 出強化)の 如何に よらず初期強度が支配 的であ るこ
とを示 し,
(b),(c)につ いては,400℃ を越 える温 度域での強度については,極 微細析出炭化物 の分布密度,
これ に関連 してそ の凝 集抵抗 が支配 的 とな ることを示す もの と解釈 され,こ のため半冷20min
の場合の方が高 い強度 を示 した と考 え られ る。
(5)本鋼の場合
(a)SKD61やSKD7の場 合 よりも靱 性の水準は低 く,SKD7の 場 合 と同様,油 冷に対 し焼入冷
却速度の僅 かな低下 に より靱性は急激 に減少す ること,
(b)焼もどし時 の微 細炭化物の析出に よる強度 の上昇度 が大 きく,か つSKD61の 場 合 に対 して
は焼 もどし温 度600℃以上 で,ま たSKD7の 場合に対 しては650℃以上 での強度 の低 下の割合
いが明 らかに小 さい こと,
(c)高温強度は400℃以下 でSKD61,SKD7の 場合 と同様の値を示すが,こ れを越 え る温 度で
本鋼 の場合の方が高 くな り,SKD61に 対 しては600℃以上 で,ま たSKD7の 場合に対 しては
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650℃以上 で の強度 に大 きな差を生 じることがみ とめ られ る。
これは,
(a)については本鋼 のV量 が高 いこ とに よ り,半 冷 、20minの場 合は も とよ り,油 冷 の場合 で も,
焼 もど し時 にその場核生成 によるM3C→M7C3変態 を生ぜず,強 化に寄与す る基地中へ の極微細
析出炭化物MCの 析出量 が多 く,そ の分布密度が際立 って高い こ と,ま た残留 炭化物 の粒径 や面
積 率が大 きい こ とに よる靱性 の水準 の低 減効果 な どvよ るもの と考 え られ る。
(b)については,上 記 に関連 してSKD61やSKD7に おけるM6Cの ベイナイ ト粒境界,旧 オ ース
テナイ ト粒界へ の析 出,凝 集 が生 じに くい こ ととあい まって,MCの 分布密度 が よ り高い焼 もど
し温度 まで維持 され た ことに よると考 え られ る。
(c)につ いては,SKD61やSKD7の 場合 よ りも析出強化に よる寄与が大 きく,極 微細析 出炭化
物 の分布密度が高 く,か つ よ り高温 までその凝集がすすみに くい ことに よるとの判 断を行な った。
以上油焼入鋼で あ る本鋼 の場 合,SKD7の 場合 と同様焼 入冷却速度 の僅かな低下 に よ り上部ベイ
ナイ ト変態がすす み靱 性の低 下を まね くが,靱 性,高 温強度を構 成す る ミクロ組織 因子はSKD61
やSKD7の 場合 と共通 してい ることを明 らかに した。
本鋼 の特微は高 い高温 強度 にあ り,こ れは焼 もど し時M3C→M7C3変 態 やM6Cの 析 出が 抑
制 され,強 化 に寄与す るMCが 高い密度で均一に分散す る ことにあ ることを示 した。
ただ し,こ の ような組織 の場合,工 具 と して使用時 の過大応 力の発生 に対 して,塑 性歪み で応
力緩和を生 じることに よ りクラ ソクの発生を抑 えた り,ク ラックの進 展過程 で クラ ック先端に丸
味 をおび させて クラ ックの進 展を抑えた りす るための靱性,延 性 に とぼ しい点Y'問題があ る。
靱性に配慮す る場 合,若 干のM3C→M7C3変 態 を生起 させ微 細析出炭化物 の分布密度にあ る
程 度の濃淡 を もたせ るこ とや,焼 入強化 の寄与を高め,微 細析 出炭化物の分布密度をやや低め る
方 向に制御す ることな どが有効な検 討 の方 向であ ることを明 らかに した。
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2.6SKT4
マル テンサイ ト鋼SKT4は 靱性 が高い ことを特徴 とし,ハ ンマ ー鍛造型や割れが問題 とな る大寸
法 あ るいは鋭角 の隅角 部形状を有す るプ レス鍛造型 に使 用 されて い る。
近 年ハ ンマ ー鍛 造において も合理化を 目的 とした よ り高 い製 品精度 の追求や形状 の複雑化がすす
み,型 材の面か らも靱性,高 温強度 と関係 因子 についての よ り堀下げた検 討が必要にな って来 た。
本鋼はMC,M2C等 の微 細炭化物 の析出に よる強化を利用 し,高 温強度を与えた既述 の一般熱間
工具鋼 とことな り,と くに靱性を重視 した合金 組成 と組織 を備 えて いる点に基本的な違 いが ある。
焼入冷却速度に よる靱性 の変化や焼 もどし時 の炭化物反応や機械的性質に関す る若干 の研究例 はあ
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るが,本 鋼の特徴を構成す る ミク ロ組織 と靱性,高 温強度特性 との関係 につ いて の基礎 的な解 明




表15試 料 の化学組 成(wt%)
式電 気炉 で溶製 し,鍛 錬 成形比6以 上 に
熱間成形 し,700℃で焼 な まし処理 した。
試 験片は 中心 と隅角 との中間位置 か ら
鍛伸 方向に採取 して実験に供 した。
(1)焼入冷却速 度に よる ミク ロ組織挙動 の観察
850℃×30minオー ステナイ ト化後油冷 お よび半冷15～60minの各種速度で連続冷却 した場
合 のベイナイ ト変態挙動 を ミクロ組織観察,硬 さ測定 に よ り調べ た。
上記 の各焼入冷却後 の試料をHRC44に 焼 もどした場合 の炭化 物の析 出分布 の挙動 を抽 出 レプ
リカ電顕法に よ り観察 した。
また,油 冷 お よび半冷30minで 焼 入冷却 した試料 を400℃か ら700℃までの各種温 度で2h
焼 もどした場合 の炭化物 の析 出,凝 集 の挙動 を抽 出 レプ リカ電顕 観察,X線,電 子線 回折に よ り
調べ た。試験 片の寸法12.mm×12mmx6mmであ る。
② 機械的性質 の測定
(i)油冷 お よび半冷15～60minで焼入後HRC41に 焼 もどし(焼 もどし温度500～560℃×
1.5h空冷,引 続 き30℃低 い温 度 ×1.5h空冷)し た場 合の破壊靱性値KIC,疲 労 クラック進
展特性,引 張性 質を測定 した。 また,試 験後破面観察を行な った。
(ii)半冷30minの 冷 却によ る下部 ベ イナイ トを約60%含 む試料 および油冷 によ るマルテ ンサ
イ ト試料 にっ き,
(a)650℃までの各種温度で焼 もど した場合 の引張性質,シ ャル ピー衝撃値,
(b)HRC41に焼 もどし後650℃までの各種温度で試験 した場合 の引張 性質,シ ャル ピー衝撃
値,を 測定 した。
さらに衝撃値遷移特性を調査 した。試験 片お よび試験条件 は2,2.1と同様であ る。
2.6.2実験 結 果
(1)焼入冷却速度 に よる ミクロ組織 の変化
オーステナイ ト化温度850℃か ら油冷 お よび半冷15～60minで焼 入 した場合 の生成組織 の二
段 レプ リカ電顕像を 写真35に 示す。
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C Si Mn Ni Cr Mo V
0.530.25o.ss1.911.310.320.14
オーステナイ ト化温度:850℃×30min
写真35焼 入冷却速度 に よる焼入組織 の変化
(SKT4,二段 レプ リカ電顕像)x4,000
オ ーステナ イ ト結晶粒度はJISNo.8,残留炭化物 の面積率 は2.2%,平均粒径 は0.59μm(粒径
0.15μm以上 の炭化物 につき測定)で あ る。油冷 では ラス状 マルテ ンサ イ ト,半 冷15minで 下
部 ベイナイ トが10%程 度生成 し,半 冷30minでは下部 ベイナイ ト量は60%程 度 とな り,一部上
部ベ イナイ トの生成がみ られ る。
マル テ ンサ イ トの場合 の平均 ラス幅は0.25μm,下部 ベイナイ トの粒幅は最大1.5μmで あっ
たQ
半冷45minで は下部 ベイナイ ト主体 であ るが上部 ベイナイ ト量 が増加 し,15%程 度 とな る。
上部 ベイナイ トは 不定形 の島状 の領域 を もって生成 し,そ の形態 は塊状 であ る。 ベイナイ ト粒
内に微細な:棒状 あるいは海綿状 の炭化物 の析 出を ともな って い るのが,一 般の熱間工具鋼におけ
る上部 ベイナ イ トの場合 とことな って い る。
この上部 ベイナイ トは半冷45minの 冷 却の場 合350～300℃で生成す る。な お,恒 温変態に
おけ る この種上部 ベイナイ トはベイナイ トノーズの上 方の温 度域 の400～350℃で生成する。
半冷60minで は上部 ベ イナイ ト量 は60%以 上 とな り,下部 ベイナイ ト量は10%以 下 となる。
残留 オーステナイ ト量 は油冷:5.0%に対 し,半 冷15min:8.5%,半 冷30min:9.0%,
半 冷60min:9.7%で,焼入冷 却速 度の低 下に したがい漸増する。
(2)焼入冷却速度 に よる焼 もど し時 の炭化物の析出,凝 集形態 の変化
油冷 お よび半冷30,60minで 焼 入冷却 した試料につ き,400～650℃の各種温度に2h焼 も
どした場合 の炭化物の析出,凝 集の挙動 を抽出 レプリカ電顕法 により観察 した結果 を写真36～38
に示す。
(a)油冷 に よるマル テ ンサ イ ト試料 の場 合,焼 もど し温度が400℃で ラス境界を主体 に析 出 した
炭化物 の分 布がみ られ る。
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写真36 油冷焼入後 の焼 もどしにお ける炭 化物 の析 出,凝 集挙動
(SKT4,抽 出 レプ リカ電顕像) X4,000
写真37半 冷30min焼入後の焼 もどしにお ける炭化物 の析 出,凝 集挙動
(SKT4,抽 出 レプ リカ電顕像)x4,000
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550℃では薄 く旧オ ーステナイ ト粒界への析出を生 じ,や や析出炭化物 の凝集を生 じる。
600℃では明 らかに炭化物の凝集が大 き く進 み,粒 状化 と残留炭化物 の成長 がみ られ る。
写真38半 冷60min焼 入後 の焼 もどしにおけ る炭化物 の析 出,凝 集挙動
(SKT4,抽 出 レプ リカ電顕像)
x4,000
マルテ ンサイ ト焼 もどしの場 合,密 に分布す るラス境界 に析出がすすむため旧 オーステナイ
ト粒界への優 先析出の傾 向は小 さ く,炭 化物の析出,凝 集が分散 して均一 に行なわれ るのが特
微であ る。
(b)半冷30minの 下 部ベイナイ ト主体の組織の場合,400℃の焼 もどしではすで に残留 オース
テナイ トの分 解は完了 してお り,全 面に析出がすすむ。
下部 ベイナイ ト粒 境界への優先析 出の傾向は と くにみ られず,焼 もどし温 度500℃で油冷 の
場 合 よ りも旧オ ーステナイ ト粒界へ の析 出が相 対的に大 きく進む。550℃では炭化物の凝集が
明 らか にすすみ,か つ残留炭化物 の成長 がみ とめ られ,600～650℃では凝集が大 き く進 み粒
状化 と残留炭化物 の一層 の成長が み とめ られ る。
油冷 の場合 に対 し,粗 大な炭化物へ の凝集 が よ り低温 の550℃付近か らすすんで来 ること,
旧オーステナイ ト粒 界へ の析 出傾 向がやや 大 きい こと,が ことな って いる。
(c)半冷60minの 上部 ベイナイ ト主体 の組織 の場合,400℃ の焼 もどしで全体的に析出が生 じ
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,る と同時 に残 留炭化 物の成長がみ られ る。
半冷30minの 場 合 よ りもさらに低温 で粗大な炭化物へ の凝 集が進 むが,と くに旧オーステ
ナイ ト粒 内部 での析 出炭化物 の分布密度 の減少 が粒界部 よ りも優先 して進 む傾 向が大 きい。
表16に 油冷お よび半冷30minの焼入冷却試料 を400℃か ら700℃までの間 の各種温 度で2
h焼 もどした場合 のX線 お よび電子線 回折 に よる炭化物 の構 造同定 の結果 を示す。
焼入組織に おけ る残留炭化物はMz3Csである。
焼 もど し温度500～550℃以下 での析 出の主体をなす密集 した棒状 あるいは微細な粒状炭化
物はM3Cを 主体 とす るものである。500～550℃以上で残留炭化物部 を主体 とした粗大な粒状
炭化物へ の成長はMzsCsの急増 に対 応 して いる。
表16X線 お よび電 子線 回折 によ る炭 化物 同定結果(SKT4)
オーステナイ ト化温度:850℃ ×30min
焼 も ど し 温 度(℃)×2h
焼入まま




































0内 の数字 は チャー ト上の回折 図形の 高 さ(目 盛)を 示 す。
MzsCs:(422)面M3C:(1'21)面
油冷 お よび半 冷30minで 焼 入冷 却 した試料 につ き,焼 もど し温度に対す る残留オ ーステナ
イ ト量 の変 化を調べた結果を図56に 示す。 残留オ ーステナイ ト量は焼入 ままでは,油 冷:
5.8%,半冷30min:10。6%であるが,い ずれの場合 も焼 もど し温度250℃で2.5%前後に














図56残 留オ ーステナイ ト量 にお よぼす焼 もどし温 度
の影響(SKT4)
(3)焼入冷却速 度に よる破壊靱性値KICの 変化
油冷お よび半 冷15～60minで 焼入冷却後HRC41に 焼 もどした場合の破壊靱 性値KIcを 測
































KICは 油冷:350kg/mm2・mmVこ対 し,半 冷 ユ5min:341kg/m皿2・mm,半冷30min:312kS/mmz
・mmで,半 冷30min・ま で は焼 入 冷 却 速 度 の低 下 に対 し大 きな低 下 を 示 さず 高 い 水 準 を 保 つ。半
冷45minでKICは235kg/mmz・-D-Dと減 少 し,半 冷60minに か け て 漸 減 す る。
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(4)焼入冷却速度 に よる切 り欠 き疲労 クラック進 展特 性の変 化
油冷 お よび半冷30minで 焼 入冷却後HRC41に 焼 もどした場 合 の切 り欠 き疲労 クラ ック進 展
性試験 の結果 を図58に 示す。
半冷30minの場 合の方が疲 労 クラック進 展速度はやや小 さい傾 向がみ られ るが大 きな変化は
み とめ られ ない。










































































㈲ 焼入冷却速度 に よる衝撃遷移特性 の変 化
油冷 お よび半冷30minの 冷却速度 で焼 入後HRC41Y'.焼もどした場合 のVノ ッチ シ ャル ピー
試験 片に よる20～300℃での衝撃試験 の結果を図59に 示す。
また,ク ラ ソク1mm進展部 の破面 の走査 電顕 に よる観察結果 を写真39に 示す。
50%脆性破面遷移温 度は油冷:
50～100℃,半冷30min:100℃,
で半冷30minの場合の方 がやや 高 く,
上部棚 エネルギー も半冷30minの場
合の方がやや低 いが,大 きな差 はみ
られ な:い。
延性破面温度域 におけ るディ ンプ
ルの大 きさは,油 冷,半 冷30min
の場合 で明確 な差はな く,SKD61
の場合 と類似 してお り,後 記 の3Cr
-W-Mo-V -Co析 出硬 化型鋼 の

















試 験 温 度(℃)
図59Vノ ソチ シ ャル ピー衝 撃 値 に お よぼ す
試 験温 度 の 影 響(SKT4)
300
写真39
オーステナイ ト化 温 度:850℃ ×30min
焼 も ど し硬 さ:HRC41
焼 入冷 却 速 度 に よ る衝 撃 遷 移 特 性試 験 片(Vノ ッチ シ ャノレピー)
破 面 の形 態 変 化(SKT4,走 査 電顕 像)×1,000
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なお,デ ィ ンプル底にみ られ る粒状物は非金属 介在物 お よび 炭化物で あるこ とが確認 され た。
(6)焼もどし温度 に よる引張性質,シ ャル ピー衝撃値 の変化
油冷お よび 半冷30minの冷却速度で焼 入後200～650℃間 の各種 温 度で2h,・焼 もどしを行







































¥～xオ ーステナイ ト化温 度:850℃×30min
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引張強 さは焼 もどし温度 が400℃以下 では油冷 の場 合の方が高 いが,
30minの場 合 の方 が高 くな る。
550℃を越 える温度域 では油冷 の場 合の方がやや高 い。
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焼 もどし温度450℃付近 までは直線 的に急激に引張強 さは減少 し,こ れを越 え る温 度域でなだ
らかに減 少 し,二 次硬化は示 さな:い。
6009Cを越 え る温 度でやや引張 強 さの低下 が大 きくな る。
0.2%耐力は半冷30minの 場合,焼 もど し温度200℃以下では油冷 の場合 よ り明 らかに低い
が,400℃ では半冷30minの 場合 の耐力値が上昇 し,油 冷 の場 合 よ り高 くな り,550℃で同等
とな り,こ れを越 え る温 度域 では油冷 の場合 よ り高 くな り,550℃で同等 とな:り,これを越 える
温 度域 では油冷 の場 合 よ り低 くな る。
均一伸び は焼 もど し温度400℃以下 では半冷30minの 場 合の方が高 く,一 方全伸び は400℃
以下で逆 に油冷 の場合 の方が高 いが,こ れ を越xる 温 度では油冷,半 冷30minの 場合 で大差な
い○
両伸 び とも400℃を越え る温度域 でなだ らかに上昇す る。
シ ャル ピー衝撃値 は焼 もどし温度200℃で上 昇 し,200℃か ら550℃まではほぼ 横ぽいに近 く,
600QC以上 で衝撃値 の上 昇の割 合が大 き くな る。
焼 入ままでは半冷30minの 場合の方がやや高 いが,全 般的 に大 きな差はな く,550～625℃
でやや油冷 の場合 の方が高い。
また,炭 化物 の析出v`ともな うシ ャル ピー衝撃値 の低下 はみ られな い。
(7)試験温 度 と引張 性質,シ ャル ピー衝撃値 の関係
油冷お よび半冷30minで 焼 入後HRC41に 焼 もどした のち,20℃ か ら650℃までの各種試験
温度 におけ る引張性質,シ ャル ピー衝 撃値を測定 した結果を 図61に 示す。
引張強 さは油冷,半 冷30minで ほ とんど差がな く,試 験温度 が300℃までになだ らかに減 少
し,続 いて500℃にか けてやや急激 に減少 し,さ らに650℃にか けて一層急激 に減少 す る。
0.2%耐力 は300℃以上で僅かに半冷30minの 場合 の方 が高いがほ とんど差はな い。
伸 びは油冷,半 冷30minで ほ とん ど差 がな く,500℃までは漸 増 し,500℃を越 える温度域
で急増す る。
シ ャル ピー衝撃値は300℃以下 で油冷 の場 合の方が僅 かに高いが,こ れ を越rxる温度域 では油
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の影響(SKT4)
焼 入冷却 速度に よる焼入組織お よび焼 もどし時 の炭化物析 出,凝 集形態 の変化
本鋼 の焼 入冷却速度に よる組織 変化 の特徴は,油 冷～半冷30minの 実用焼 入冷却 速度で マ
ル テ ンサイ トか ら下部ベ イナイ ト主体 の組織 に変化 し,既 述 の一般熱 間工具鋼 にみ られ るよ う
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な ベイナイ ト粒 内v'炭化物 の析 出を ともなわない安定な残留 オーステナイ トを ともな った上部
ベイ ナイ トを生 じない こと,ま た,半 冷45～60minで生 じる上部ベ イナイ トの場合 に も粒 内
に炭化物の析 出を ともな うことにあ る。
(b)下部ベ イナ イ トの場合,粒 内に微細炭化物 を生 じて い るため,焼 もどし時 この微 細炭化物が
析出の場 所 とな り,旧 オーステナイ ト粒界へ の優先析出 の傾 向は小 さ く,マ ルテ ンサ イ トの場
合 よ り僅 かに大 きい程度であ る。
この結 果,密 に分布す るマ ルテ ンサイrラ ス境界が析 出の場所 として作用す るマル テンサ イ
ト焼 もどしの場合に対比 して炭化物 の析出分布はややむ らが あ り,ま た炭化物 の凝 集が相 対的
に低温側 です すむが,際 立 った変化はみ られな い。
なお,下 部 ベ イナイ ト粒境界は析出 の場所 として主要な作用 は果 た さな い ようであ る。
(c)本鋼・の場合 上部ベ イナイ トの場合に もベイナイ ト粒 内に炭化物 を生 じて お り,こ の炭化物の
大 きさは下部 ベ イナ イ トの場合 よりも大 き く,分 布 もやや不均一 であ る。
このため焼 もど しにおけ る炭化物 の析出分布 のむ らは下部 ベイナイ ト焼 もどしの場 合 よ りや
や大 きく,ベ イ ナイ ト粒 内に生 じて いる炭化物分布 との関係 において,旧 オーステナイ ト粒内
部での炭化物 の凝集が優先 して進 む。
また,析 出炭化物の凝集 も一層低温側 で進 む。
(d)炭化物反応 に関 し,一 般 の熱間工具鋼 におけ る よ うに500℃以上 の焼 もどし温 度での二 次硬
化を もた らす微 細炭化物M2C,MCの 析出は生 じない。
以上 の組織 的特徴 は,焼 入冷却速度 の低下 に よる靱性な どの特 性の変 化が,半 冷30minま で
は小 さ くこれ よ り遅い冷却速度ではそ の変化 の程度 が増加す るが大 きな変化 を生 じな い ことを示
し,ま た,MC,M2Cの 析 出をともな う一般 の熱間工具鋼 に対 し,高 温 強度上 では不利な効果を,
逆 に靱性,延 性 面では有利な効果を もた らして いる と考 え られ る。
(2)焼入冷 却速 度に よる焼 もどし後の靱性 の変化
図59に 示 した ようにKICは 油 冷 の場合 に対比 して半冷15minで は ご く僅か の変 化 しか示 さ
ず,半 冷30minの 下部 ベイナ イ ト主体 の組織 の場合,若 干 の減 少がみ とめ られ るのみで,上 部
ベイ ナイ トが増加な い し主体 とな る半冷45～60minで 減少 の度合いがやや大 き くな ることがみ
とめ られ る。
また図59の 衝撃遷移 特性において も,油 冷の場合 に対 し半冷30minの 場 合の50%脆 性 破 面
遷移温度の上昇や上部棚 エネルギー値 の減少 の程度 は僅か であ る。
上記の靱性挙動 に対応す る ミクロ組織 因子 については,油 冷 か ら半冷30minへ の 冷却速度の
低下 に よる靱性の変化は,・写真36,37で の500～600℃焼 もどし組織 にみ られ るよ うに,油 冷
一122一
の場 合に対 し,旧 オ ーステナ イ ト粒 界への優先析 出傾 向お よび析 出炭化物 の分布む らがやや増加
す るが大 きな差 異を生 じない ことな どに対応す るもの と考xら れ る。
これは,本 鋼 の場合基本的 には焼入硬化型鋼 で,焼 もどし時 の温度上昇に と もな:い漸次 炭化物
の析出,凝 集が単純に進 む もので,2.6.2一(2)に記述の ように,半 冷30minの冷却に よる下部 ベ
イ ナイ トの場 合,粒 内に微細炭化物M3Cの 析出を生 じているため,こ れが焼 もど し時 炭化物 の析
出 の場所 とな り,旧 オーステナイ ト粒界へ の優先 析出の傾向や粒 内での析出む らを抑制す る効果
を もた らし,マ ルテンサ イト焼 もどしの場合 に対 し,大 きな差異 を生 じなか った ため と推察 され る。
また,半 冷45minな い しこれ よ り遅 い冷却 での塊状上 部ベ イナイ トの増加に ともな い靱性 の
減少がやや大 き くな ったのは,2.6.2一(2)に記述 したように,旧 オーステナイ ト粒 内部 を主体に炭
化物 の凝集がすす み,炭 化物 の分布 む らが相対的にやや増加す るため と推察 され る。
上記炭化物の挙動 お よびMC,M2C等 の極微細析出炭化物 の析出を生 じな:いことは,高 靱性鋼
としての本鋼 の特徴 を形 成す る重要 な ミク ロ組織的要因 と考え られ る。
写真39に 示 した ように,本 鋼 の場 合の延性温度域におけ るディ ンプルの径は,SKD61の 場合
と同程度 で3Cr-W-Mo-V-Co析 出硬化型鋼や3Ni-3Mo鋼 の場合(写 真14)よ りも小 さ
く,衝 撃値 も相対 的に低いQ
この延性破面温 度域においZデ ィ ンプルを さらに発達 さ老,衝 撃値 を さらに高め るための方策
としては,本 鋼 の焼 もど し(HRC41など)組 織 における炭化物 の量 を,他 の特性 たとえぽ耐焼付
性 な どに配慮 しつつ減 じることがその一つ であ る。.
なお,本 鋼 の場 合,焼 入冷却速度の低下Y'ともな い破壊靱性値,シ ャル ピー衝撃値は減少 の傾
向を示す のに対 し,耐 疲労 クラ ック進 展性は ほ とん ど差がな いか やや大 き くな る結果を示 した。
これについては半冷30minの 場合,析 出炭化物 の分布 のむ らが相対的に大 き く,炭 化物 の分布
密度の低い部 分が混在 し,こ れが耐力を低 くし,有 効 応力拡大 係数 の減 少を まねいた こ とが考 え
られ る。
(3)焼もどし温 度に よる引張性質 の変化
400℃までの焼 もどし温度 の上昇V`対す る引張 強 さの急激 な低下はM3Cの 析出に対応 してお り,
77)
Cの 固溶強化を主体 とした強化作用 の減少 に よるもの と思われ る。
550℃を越 える焼 もどし温度 での0.2%耐力,引 張 強 さのやや急激な低下は一般熱 間工具 鋼に
おけ る ようなM2C,MC等 特殊炭化物の形 成が行なわれないため,M3Cの 再 固溶を生ぜ ず,M3C
お よびM2sCsの 凝 集 と粒罧化 が一 段 とすす む ことに対応 して お り,固 溶強化,分 散 強化 の減少
や転位密度 の減少 に よるもの と思われ る。
半冷30minの 場合 の方が強 さの低 下がやや大 きいのは 炭化物 の凝 集が相対 的に大 き くすすむ
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ため と推 察 され る。
半冷30minの 場合 の450～550℃焼 もどしでの引張 強 さお よび400～500℃焼 もどしでの耐
力値が油冷の場 合 よりやや高 くな るのは,半 冷30minの 場 合の方が焼入時の残留 オーステナイ
ト量が多 く,200～300℃焼 もどしで分解 を完了「するが,こ の部分 での軟化が相対的 に遅れ るた
め と考え られ る。「
シ ャル ピー衝 撃値は焼 もどし温度200℃か ら550℃までは横ぽ い傾 向を示 して い る。 これ は強
度低下に よる延性 向上 の効果 と炭化物 の析出分布に よる延性低下効果 との総合効果 に よるもので
あろ う。
以上,本 鋼の場合焼 もどし温度 の上 昇に ともない,550℃ を越え る温 度域 で半冷30minの 場
合の強 さの低下が相対的 にやや 大 きい ことがみ とめ られ るが,引 張性質,衝 撃値 にお よぼす 焼入
冷却速度の影響 は小 さく,こ れは焼 もどしにおけ る ミク ロ組織挙動 に大 きな差 を生 じない ことに
対応 してい る。
(4)試験温度 と引張性質,衝 撃値 の関係
本鋼の高温引張強 さと特殊炭化物 の析出に よる強化を と もな う熱 間工具鋼 のそれ とを対比 した
結果 を図62に 示す 。
た とえばSKD61の それ と対比 して み ると同一熱処 理硬 さ(HRC41)で は,300℃ まで は 強
さは 同等 とみ られ,400℃ では 本鋼 の場合200℃におけ る強 さの81%に 低下 し,SKD61の 場
合(20℃ の場 合の84%)よ りも強 さの低下 の度合 が大 き くな り,550℃以上 では とくに差が大 き
くな る。
た とえぽ650℃での引張強 さは20℃ の場 合のそれに対 し,本 鋼:20%,SKD61:37%で あ 、
る。
一方 ,0.2%耐力は200℃以下 では 本鋼 の場合の方が高いが,300℃では同一 とな:り,500℃
を越 え る温度域 ではSKD61の 場合 よ り低 くな り,550℃以上 では本鋼の場合 の方が耐 力比の低
下 も大 きく,SKD61と の差が大 き くな る。
20℃での引張強 さに対 し,550℃では本鋼:39%,SKD61:49%で あ る。
既 述の極微 細なMC,M2Cの 析 出を ともな う一般熱問工具鋼 における研究結果において同一熱
処理硬 さの場 合,引 張強 さは400℃以下において,ま た0.2%耐力は350℃以下 にお いて鋼種,
ミクロ組織 に よる差異はみ とめ られな い ことを確認 したが,MC,M2C等 の析出を ともなわない
本鋼 の場合 も上 記一般熱間工具鋼 の場合 と対 比 してその限 界温 度が引張強 さでは350℃,0.2%











































試 験 温 度(℃)×10min
図62各 種 熱 間工 具 鋼 の 試 験 温 度 と0.2%耐 力,引 張 強
















以上 本鋼 の高温強 度は500～550℃以上 ではM2C,MCの 析出 を ともな う一般 熱 間工 具鋼 の
場 合 よ り低 く,厳 密 には300～400℃以上 で差 を生 じる。
なお,伸 び,絞 りに関 しては,焼 入冷却速度 の影響は小 さ くダ既述 の一般熱間工具鋼 に対比 し
て強度低下 に ともない延性 の急激 な上 昇を まね く温度が550℃と低温側Y'ずれ るほか とくに大 き
な差異 はみ とめ られ なか った。 また,高 温衝撃値 につ いて も焼入冷却速度 に よる変化 の小 さい こ
とがみ とめ られ るが,温 度に対す る挙動 に関 し,と くに既述 の熱間工具鋼 の場合 と変わ った点 は
み られなか ったo
本鋼 におけ る炭化 物析出挙動 は基本的V'はSKD61など既述 の熱 問工具鋼 の場合 よ りもす ぐれ
た靱性特性 を有 してい る と考え られ る。
本実験結果 において伸び,絞 り,衝 撃値 の水準 がSKD61の それ と大差 なか ったのは素材寸法
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が本鋼 の場合の方が とくに大 きいこ とが関係 してい ると考xら れ る。
2.6.4結 言
0.55C-1.7Ni-1.2Cr-0.35Mo-0.15V鋼SKT-4の高 温 強度,靱 性 にお よぼ す ミク ロ組
織 の影響につ いて研 究 し下記 の結果を得 た。
(1)靱性については,標 準 的焼 もどし硬 さHRC41に 焼 もどし後の平面歪み破壊靱 性値KIC,シ ャ
ル ピー衝撃値は油冷か ら半冷30minへ の焼 入冷却速度の低下に ともな って漸減す るが,そ の変
化は 小 さい。半冷45minお よび これ よ り遅 い冷却速度で減少の度合 はやや大 き くな るが大幅な
減少 はみ られない。
疲 労 クラック進 展速度はやや 小 さくな るが明確な変化を示 さな い。
(2)高温強度特性 については,油 冷か ら半冷30minへ の焼入冷却 速度 の低下に と もな い,常 温 の
引張 強 さは550℃を越 える高い焼 もどし温度域 で半冷30minの 場合 の方がやや低 く,ま た,
HRC41に焼 もどし後の高温 強度 はほ とん ど変化 しない。 また,伸 び,絞 りは両者 の場合 とも大
きな変化 を示 さない。
(3)上記の挙動 を ミク ロ組織的にみれば,(1)につ いては半冷30minの 冷却 では下部 ベ イナイ ト主
体の焼 入組織 とな るが,下 部ベイナイ トの場合,ベ イナイ ト粒 内に微細 炭化物が生 じてい るため,
これ らが焼 もどし時炭化物析出の場所 とな り,焼 もど し時 の旧オーステナイ ト粒界へ の炭化物の
優先析出を抑制 し,ミ クロ組織的y`大きな変化を生ぜず,こ のためKIC値 等 の大 きな:低下を生 じ
ない こと,ま た半 冷.45minない しこれを越 え る冷却速度域 で上部 ベイナイ トを生成す るが,上
部ベ イナイ ト粒内に も炭化物が析出 して お り,こ れが焼 もどし時 の炭化 物析 出,凝 集 の場所 とな
り,旧 オーステナイ ト粒界へ の炭化物 の優先析 出を生 じな いが,一 方,ベ イナイ ト粒 内の炭化物
の析出分布にややむ らが あ り,こ れがKICの 低下 をやや大 きくす ることを明 らか に した。
また,MC,M2Cの 析出を ともな う一 般の熱間工具鋼の場合,焼 入冷却速 度の変化 に ともない,
焼 もど し時 のMC,M2Cの 析出形態 に変化を まね き,こ れが靱 性に影 響を与 えるが,本 鋼 の場合
MC,M2C等 の析 出を生 じないことに よ り,こ の面 での ミク ロ組織的変化が生 じなか った こ とも
KICの変化が小 さい一因であることを示 した。
一方 ,(2)につ いて は,550℃を越Z..る焼 もどしの場合 の常温 引張強 さが半冷30minの 場合の
.方が低 いのは析 出炭化物 の凝集 がすす みやす いためであ り,ま た高温強度は析出炭化物 のむ らが
大 きく,昇 温に ともな う凝集 がすすみ やす い半冷30minの 場 合の方が400℃以上では低い と考
え られ るが,結 果 的にその差 が小 さく測定値 の差 としてあ らわれなか った もの との判 断を示 した。
以上,本 鋼 におけ る炭化物の析 出挙動 よ り基 本的にSKD61な ど一般 の熱間工具鋼 の場合 よりす
ぐれ た靱性 と焼入冷却速度v'よる靱性 お よび高 温強度の変化 が小 さい特性を備えてい る。
一126一
これは一般的に型寸法の大きい ものが多 く,予備調質状態で供給 され,型 彫加工 したのち使用 さ
れ,か つハンマー鍛造型を主体に割れが問題 となる型用途に使用される本鋼において型寸法の変化
や型内外における靱牲や強さの変化を小 さく保つ点で重要な意味を持つと判断される。
本系鋼におけ る今後の性能向上策としては,靱性面では耐摩耗性,耐 焼付性に配慮 しつつ分布す
る炭化物量の低減による靱性の向上効果の検討,ま た500～550℃以下の高温強度については炭化
物の凝集に対す る抵抗性の改善お よび靱性改善の効果を初期硬 さの引上げに結び付けた高温強度の
向上を併せ実現 して行 くこと,などが重要 と考えられ る。
以上,本 章の研究結果 よ り,靱 性 お よび 高温 強度を構 成す る共通 の ミクロ組織 因子 を下 記の よ う
に総括的に明 らかにす る ことがで きた。
(1)靱性を構成す る ミクロ組織 因子
(D靱 性を左 右す る ミクR組 織因子は,
(a)マル テンサ イ トラスや ベイナイ ト粒 の幅,長 さや有 効結 晶粒径な ど組織単位 の大 きさ,(b)焼
もどし時 の 旧 オー ステ ナイ ト粒界 な ど組織境 界への優先 的な炭化物析出 の程度,(c)極微細析
出炭化物の分布密度,(d)残留炭化物 の量,粒 径,(e)安定な 残留 オーステナイ トの量(析 出硬化
型鋼),に 集約 され るこ と,
ミク ロ組織 単位 の大 きさが小 さ く,旧 オ ース テナイ ト結 晶粒その他 の組織の境界 に沿 う炭化
物の析出が少な く,極 微細析出炭化物 の分布 密度が低 く,残 留炭化物の量が少な く粒径 が小 さ
い ミクロ組織状態 の ものが高い靱性を示す こと,を 明 らかに した。
(ii)焼入冷却速 度の低下に よ り靱性が減少す るのは,上 部 ベイ ナイ ト組織 の生成量 の:増大や形態
が変化 し,上 記(a)～(c)の要因の水準が不利な 方向に変化す るためであ り,と くに塊状上部 ベイ
ナイ ト組織 の生 成の場合に靱性の減少 が大 きくすすむ ことを明 らかに した。
㈹ 上部 ベイナイ ト化に ともな う旧オーステナイ ト粒界へ の炭化物の優先析出傾向の増大や基地
中へ の極微細析 出炭化物の分布密度の増大 の原 因を下記 の よ うに明 らかに した。すな:わち,上
部 ベイナイ ト化 に よるベ イナイ ト部のCの 過飽和度 の減少 と,こ れに ともな う残留 オーステナ
イ ト中 のC量 の増 加に よる残留 オーステナイ トの安定化 に よ り,500℃以下の焼 もど しでM3C
の析 出を生ぜず,こ のため500℃を越 える温度 での焼 もどしでその場核生成に よるM3Cか ら
M7C3への変態 が抑制 され,分 離核生成に よる基地中へ のM2C,MCな ど極微細炭化物 の析出
量が増加す る。 また,マ ルテ ンサイ トラス幅 に対 して上部 ベイナイ トの粒幅 が大 き く,析 出の
場所(site)としてのベイナイ ト粒境 界の分布密度が低いため 旧オ ーステナイ ト粒界 への優 先
析出 の傾向が増大す る。
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Gv)靱性に不利な上部 尺イtイ ト組織 を基 本 と し,析 出硬 化開始温度以下 の400℃前後 で焼 もど
しされ る析 出硬 化型鋼 の靱性 には安定な残留 オーステナイ トの寄与 が大 き く,こ れの活用が重
要 であ ることを明 らかに した。
(〉)鋼種 に よる靱 性 の水準 の差の ミク ロ組織上 の主 因子は極微 細析出炭化物の分布密度 と残留炭
化物の面積率,大 きさ,にあることを明 らかに し,合金組成 と関連づけてそ の根拠を明 らか に した。
(2)高温強度 を構 成す る ミク ロ組織因子
(i)高温強 度は極微細析出炭化物 の分布密度 が高 く,か つ高温 への昇温時炭化物 の凝集 がすす み
に くい組織状態 の ものが高 いが,400℃ 以下 では鋼種や 強化の機構 にかかわ らず初期硬 さに よ
って決 まることを 明 らか に した。
(ii)鋼種に よる高温強度 の差 を形成す る上記 ミク ロ組織 因子 の挙動 を合金組成 と関連づ けて 明 ら
かに し,ま た上部 ベイナイ ト化 に よ り昇温時 の極微 細析出炭化物 の凝集 がすす みに くくな り,
高温強度向上 の傾 向を示す が,こ れ は(1)に記 した よ うに極微細炭化物 の析 出量 の増加,析 出,
凝集 の場所 として のベイナイ ト粒境 界の分布密度が マル テ ンサイ トラス境界 のそれ よ りも低 い
ことに よる ことを示 したQ
(iii)高温へ の昇温時 の炭化物 の凝 集の防止1こは凝集 のすすみやす いM7C3,M23C6などCr系 炭化
物 の生成量 を靱性 とのバ ラ ンスに配慮 しつつ低めに抑制す る ことが重要であ ることを示 した。
(v)上部 ベイナイ ト組織を基本 とす る析出硬化型鋼 の場合,塊 状上 部ベイナイ ト化 に よる高温強
度 の向上 と,こ れに ともな う安定な残留 オーステナイ トの靱 性改善効果を活用す るこ とに よ り
高温 強度 と靱 性 とを兼備 させ得 るこ とを明 らかに した。
上記(1),(2)の結 果に より,ミ ク ロ組織 の勧御 を基本 として,顧 客か らの新たな要求 に対応 して




3.13Cr-W-Mg-V-Co高 耐摩耗性析 出硬化型 鋼
3.1.1開発の指針
3Ni-3Mo鋼 よ り耐摩耗 寿命 のす ぐれた型 材開発のためには,(a)ヒー トクラックの発生を抑
制 し,か つ ヒー トクラ ック部を主 体 と した塑 性流動に よる損耗 を抑 え るため高温 強度を さらに上
げ ること,お よび,(b)型面のA1変 態 点 以上 へ の昇温 を と もなった塑性流動層低減 のた めにA1
変態点 の引上 げが必要 であ り,か つ,(c)靱性は3Ni-3Mo鋼 のそれに準ず る ものでなければ な
らない。 改善 すべ き高温 強度,A・ 変態点,維 持すべ き靱 性等 に関す る検討対象項 目とその内容 を
表17のよ うv'まとめた。
表173Ni-3Mo鋼 に対す る高温強度,耐 摩耗性 改善材開 発の基 本的考 え方のまとめ















(1)焼 入一400℃焼 もど し (1)15%前後の残留 オーステナイ トを ともな
基地組織 った塊状上部ベ イナイ ト
(2)残留炭化物量,大きさ (2)面積率1%前 後,平 均粒径0.3μmを目途
(3)析出炭化物C>500℃)(3)(DM、C,MCの過度の高密度化を避け る※
靱 性





A1 変 態 点







※Cr添 加に より若干 のそり場核生 成に よるM3C→M3C7変態 を生 じさせ,過 度 の高密 度化,
粒界析 出の増 加を防 ぐ
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(i)高温強度を付与す るため に基地 中に析 出 させ る微細炭化物 につ いては,炭 化 物形成元 素 として
Mo単 独添 加 の場合,析 出 したM2Cが650℃以上への昇温 に より大 き く成 長す る点に問題 があ る
ことが3Ni-3Mo鋼に 関す る研究 に よ り確認 され た。したが って改善の方向 としては,MC,M2C
の複合析出を狙 い,MC自 体 の成長速 度が小 さい ことお よびV添 加に よるM2Cの成長の抑制,ま
たM2C形成の主要元 素 としてMo以 外にWを 添 加 し,こ の面か らもM2Cの成長 を抑fxることと し
た。
また,高 温への昇温に よるMC,.M2Cの旧オ ーステナイ ト粒 界への析出を極力抑fxるためCr
78)
添加に よるその場核生成 でのM3C→M7C3変態を少量許容す る こととした。
(ii)焼入性付与元素 としてNiに 代 えてCrを 使用 し,Al変態 点 を引上 げ,ベ イナ イ ト焼 入硬 さを
79)80)
高め,ま た400℃焼 もどしにおける硬 さ低下 を抑制 す ることと した。
Gii)残留炭化物量は耐摩耗性,耐 焼付性 の点で重 要であ るが,残 留炭化物量の過度の増大は靱 性 の
減少 お よび析 出炭化物 の昇温 におけ る凝 集の促進 を まね くので3Ni-3Mo鋼 なみ の量(面 積 率
81)
1%前 後)を 確保す ることと した。
目標 とす る析 出炭化物 の析 出形態 お よび分 布を図63のように設定 した。
82)
⑰Niは 残 留オーステナイ トの安定化,基 地の本質的 な靱 性改善の点 よ り必要 な最小量を確認 し,
添加す る こととした。
以下,ま ず 改善成分 検討 のためのベ ース成分を決定 し,さ らに 目標 とす る焼入硬 さ,高 温強 度,




RAYNORはMo,V共同添加 の0.17C-2.5Mo-0.5V鋼の焼 もどし軟化抵 抗がMo単 独 添加
83)
の0.18C-3.6Mo鋼やV単 独添加 の0.18C-2V鋼の それ よ りも高 い ことを 示 して いる。
これを参考に,ま ず0.2C-0.8Ni-2.7Mo-0.5V成分系 での焼入硬 さにお よぼすCrの
の影響を調べ,詳 細 な検討 のた めのベース成分 を決定す ることとした。
以下一連 の実験 は10k9鋼塊 を溶製 し,こ れ を17mm×17m皿に鍛 伸 し,8500Cで焼 なま し後実験 に
供 した。 オ ーステナイ ト化温度 は980℃(一 部V,Mo㈹ 量 の高い もののみ1,000～1,0ユ0℃),焼
入冷却速 度は半冷60minである。焼入硬 さにお よぼすCrの 影響を図64に示す 。目標硬 さHB401









































































図64焼 入 硬 さ に お よ ぼ すCrの 影 響
(0.2C-0.8Ni-Cr-2.7Mo-0.5Vベ ー ス)
lil













400℃焼 も ど し後650,700QCの 高温
引 張 強 さ,700℃,15k%m2で の ク リ
一プ破断時 間の測定 を行 ない,ま た焼
もどしにおけ る析出最高硬 さ,650,
一131一
700℃×1h焼 もど しの場合の硬 さを測定 した。
その結果を図65に示す。高温強度特性はVO.3～0.5%付近で もっと もす ぐれた値を示す。
さらに700℃×2h焼 もど した後の析 出炭化物の形態 を抽 出 レプづ力電顕法に より観察 した。そ
84)
の結果を写真40に示す。0.34V,0.54VではM2C(針 状)お よびMC(雲 状),0.7Vで はMC






































オ ー ス テ ナ イ ト化 温 度:1,000℃×30min
'半冷60









一 オ ー ス テ ナ イ ト化 温 度:1,000℃ ×30min










400℃ ×1h析 出 硬 化 最 高 硬 さ
xr-1T_





整 切・・耽 塑 ・鞭Z≧遡






図65.高 温 強 度,焼 も ど し硬 さ,析 出 硬化 硬 さに お よぼ すVの 影 響
(0.2C-0.8Ni-2.8Cr-2.7Mo-Vべ 一 ス)
一132一
以上 の結果 よ り,V添 加量 は0.3～0.5%前後 とす るこ とが 目標 とする高温 強度 の改善,析 出
炭化物の形態 より適 当 と結論 され る。
x4,000
x20,000
写 真40炭 化 物 析 出凝 集 挙 動 に お よぼ すVの 影 響
1,000℃半冷60min焼 入 →700℃ ×2h焼 も ど し(抽 出 レプ リカ電 顕 像)
(0.2C-0.8Ni_2.8Cr-2.7Mo-Vベ ース)
つ ぎに,
(ii)0.2C-0.8Ni-Cr-2。7Mo-0.4V成分系に おけ る高温強度 にお よぼすCr量 の影 響 を 調査 し
た。 その結果を 図66に示す。
Cr量を3.6%に高め る と650℃の引張強 さは大差 ないが700℃での引張強 さ,ク リープ破断強 度
はやや増加す る。 ミク ロ観察 より700℃×2h焼 もどしにおいてCr量 が2.8%から3.6%に増 加す る
と粒 内での小粒状のCr系 炭化物(M7C3)の量 が若 干増 加 し,微 細 析出炭化物の分布密 度がやや減
少す ることが確認 され る。
Crは焼 入硬 さ,高 温 強度 の バ ランスの点 よ り2.8%前後 が適当 と判断 され る。
つ ぎに,
Gii)上記 と同一成分 系においてMo量 を1.15～2.85%に変化 させた場合の高温 強度を測定 した結果を
図67に示 す。
700℃までの引張 強 さはMo2.30%前後で最 大を示 し,650℃の引張 強 さは これ よりやや高Mo側
で最大 を示す傾 向がみ られ る。 また,700℃×2hの焼 も'どしにおける炭化 物の析 出,凝 集挙動を抽
一133一
オ ー ス テ ナ イ ト化 温 度:980℃ ×30min


































出 レプ リカ電顕 に よ り観察 した結果 を写真41に 示 す。
Mo量 が2.30%から2.85%に増加す ると残留 炭化 物量が増加す ると ともに650～700℃で
の炭化物の旧オ ーステナ イ ト粒界への析出がやや増加 し,ま た残留炭化物が析 出炭化物の凝集
の核 とな るため,強 化に寄与す る析出炭化物 の分布密度はやや減少す る。
一方,Mo量 を2.30%から1.15%に減少 させ る と,残 留炭化物量の減少 と650,700℃焼 も
どしでの析 出炭化物の分布密度 の減少 がみ とめ られ る。 高温 強度の点 よ りMo添加量 としては
2.30%前後 が適 当 と判 断 され る。
つ ぎに,同 じ成分系 について,Mo→W置 換の影響を確認す るため2.7Mo,2.2Moおよび
0.6W-1.9Mo(Mo当量2.2)の試料につ き,700℃の引張強 さおよび焼 もどしに おけ る析
出最高硬 さを測定 した結果を図68に示す。 また,600℃での長時 間焼 もどしにおけ る硬 さの変











図67高 温 強 度 にお よぼ すMo量 の影 響
(0.2C-0.8Ni-2.8Cr-Mo-0.4Vベース)
写 真41炭 化 物 析 出 凝 出挙 動 に お よぼ すMoの 影 響



































ロ ロ ロ 　 　
0.4VO.4VO.4VO.4VO.4V
(980℃)(980℃)(980℃)(1,000℃)(1,020℃)
図68高 温 強 度,焼 も ど し 硬 さ,析 出 硬 化 硬 さ に お よ ぼ す
Mo→W置 換,Mo当 量 の 影 響
(0.2C-0.8Ni-2.8Cr一(Mo,W)一 〇,4Vベ ー ス)
700℃の引張強 さは,1.6W-1.9Mo(1,020℃焼入)の 場合が もっと高 く,つ いで1・1W
-1.9Mo(1,000℃焼 入),0.6W-1.9Mo(980℃焼入),さ らに2.2Mo(980℃焼 入)・
2.7Mo(980℃焼入)の 順 で減少 してい る。600℃保持 におけ る軟化抵 抗について も同様の傾
向がみ とめ られ,い ずれ の試料 の場合 も3Ni-3Mo鋼の場合 よ り明 らかに高い こ とが確認 され
るo
以上,Mo→W置 換は高温強度の改善に有効 で0。6W-1.9Moの場合 の方 が2.2Moの場合 よ
り相対的にす ぐれてい ることが確認 され る。1.1～1.6W-1.9Moの場合は高温強度は よ り高 い
が,焼 入温度が低い こ との有利性を考慮 してo.6W-1.9Moで進 め ることとした。3Ni-3Mo
鋼 と高温強度を対比すれば,700℃ の引張強 さは改善成分:60k%m2,3Ni-Mo鋼:38k%mで





























































3M。 鋼の場合の2倍 以上 と判断 され る。
以上高温強度特性を主体 とした検討結果 よ り0.2C-0.8Ni-2.8Cr-0.6W-1.9Mo-0.・4V
が適当 との結論を 得たカ1,つぎに本成分 を基 本 として靱性 にお よぼす合金元 素の影響 について吟
味を行 なった。 なお,Coは1.5%ま では高温 強度に対す る影響は小 さいが,2%以 上 では初 期硬
さ(400℃焼 もど し硬 さ)の 上昇に ともない650℃の引張 強 さの上 昇を もた ら し,700℃の引張強
さを僅か に上昇 させ る ことが確認 され た。
(c)靱性にお よぼす固溶元素Ni,Mn,Co,Siお よび炭化物形成元素Mo⑯,VQ影 響
0.2C-0.8Ni-2.8Cr-0.6W-1.9Mo-0.4V成分系での破壊靱牲値KIcに お よぼすNi,
Mn,Co,Siの影響についての実験 結果を 図70に示す。 また,Mo,W,Vの 影y>つ いての実験
結果を図17に示す。
Krcは半冷60minで焼 入後標準の400℃お よび析出硬化状態の575℃に2h焼 もどしたのち測定
を行な った。Ni,Mnの 添加 は400℃お よび575℃焼 もどしの場合 ともKIc値向上の効果を もた





































































基 地の本質 的な靱性 を高め る効果の両者 の作 用に よるもの と考xら れ る。o.8Ni添加の場合,
標準の400℃焼 もどしの場合 のKIC値 は185k%m2・～mmで,3Ni-3Mo鋼 の場合 より低い
i)
が熱 間プ レス鍛造用金型 として広 く使用 され ているSKD62の 通 常 の靱 性 水準 に相 当す る値
を示 した。coはKIc値 を低下 させ,siはo.5%程 度の添加y`よりKIc値 を若干 増 加 させ る
が,1%の 添加に よ りかえ ってKic値 を減少 させ る。
一方,Mo,WはMo当 量(i/zw+Mo)で2,2%を越 え るとKIc値を減少 させる。V量 の増
加は結 晶粒 を微細化 させ るが,KIc値 を減少 させ る。Vの 添加量は0。5%以下 が適 当 と判 断 さ
れ る。


























(Mo,W)一 〇.4V)ベ ー ス ーOi6W-1.9Mo-V)ベ ー ス
図71破 壊 靱 性 値KIcに お よ ぼ す 炭 化 物 形 成 元 素 の 影 響











ス鍛 造用 金型材 と しての1
使 用に耐xる 靱 性の水準
を確保 で きる見通 しを得
た。


































調査 し,3Ni-3Mo鋼 の場合 と対比 した。 その結果を図72に示す。Nio.8%の添 加ではAl
変態開始点 の大幅 な低下 はな く,805℃ でほぼ 目標 の水準 を示 し3Ni-3Mo鋼 の場合 の測
定値726℃よ り明 らか に高 い。
(e)残留炭化物量 の対比
0。2C-0.8Ni-o.sw-i.9Mo-0.4V鋼と3Ni-3Mo鋼の試料o`ついて標 準焼 入温 度か らの
焼入におけ る残 留炭化物 の平 均粒 度,面 積率を測定 した。 その結果を 表ユ8に示す。残 留炭 化物
の平均粒径は両者 同等 で,一 方 面積 率 も0.2C-0.8Ni-2.8Cr-0.6W-1.9MO-0.4V試料:
1.1%,3Ni-3Mo試料:1.o%で 同等 の水準に あ り,目 標を満 た している。
表183Cr-W-Mo-V-Co鋼 と3Ni-3Mo鋼 の残留炭化 物の対比
焼入温度⑩ 面 積 率(%) 平均粒径(μm)
3Cr-W-Mo-V-Co鋼 980 i.i 0.32
3Ni-3Mo鋼 1>000 i.o 0.31
(0.15μm以上 の炭化物 につ き測定)
(f)酸化被膜特性
Coは酸 化被膜 の固着 性を高め,一 方 酸 化被膜 の成長速度 を減少 させ る作 用のあ ることが認
85)
め られ ている。
本研究 では,0.2C-0.8Ni-0.6W-1.9Mo-0.4V成分 系 にお いて,酸 化 被膜 の成 長速度は
3Ni-3Mo成分の場合 に準 じ,か つ酸化被膜 の固着性を高め るためのCo量 を検討の結果,1
%前 後 の添 加が有効 との結論 を得た。
以上3Ni-3Mo鋼 よ りも耐摩 耗寿 命 のす ぐれた高強 度 の析 出硬化型 鋼の開発について,目 標
とす る ミクロ組織 形態 の設定 と,これを実現 させ るための合金組成の検討を行 ない,o.2C-0.8Ni
-2.8Cr-0.6W-1.9Mo-0.4V-1Co組成 め ものが適 性を備 えてい る との結論を得た。
86)87)
3.1.33Cr-W-Mo-V-Co開 発鋼 の性 能
高耐 摩 耗 性 析 出硬 化 型 鋼 と して 開 発 を 行 な った0.2C-0.8Ni-3Cr-0.6W-1.9Mo-0.4V
-1Co鋼 に つ い て 実 体 寸 法 の型 素 材 の試 作 を行 な い特 性 の 確 認 お よび 製 造 ,使 用 上 の指 針 を得 る
た め ベ イ ナ イ ト組 織 形 態 と高温 強 度,靱 性 の 関 係 に つ い て詳 細 な検 討 を行 な った 。
3.1.3.1試料 お よび 実 験 方 報
試 料 は0.2C-0.8Ni-2.8Cr-0.6W-11.9Mo-0.4V-1Co鋼(以 下3Cr-W-MrV
-Co鋼)で ,化 学 組成 を 表19に 示 す。
一140一
表19試 料の化学組成(wt%)
C Si Mn Ni Cr W Mo V Co
0.22 0.47 0.73 0.85 2.75 0.65 1.88 0.40 1.05
素材断面寸法は300mm×300mmで,弧光式電気炉 で溶製 し,鍛 錬成形比6以 上 に熱間成形 し,
850℃で焼 な ま し処理 した。 各試験片は中心 と隅角 との中間位置か ら,鍛 伸方向に採取 して実
験に供 した。
(1)焼入冷却 速度お よび恒温 変態 に よる ミクロ組織挙動の観察
980℃×30minオーステナイト化後 油冷 お よび半冷10～60minの冷却速度 で焼入冷却 した場合
お よび500～250℃の各種温度 まで急冷 したのち,恒 温保 持 した場合のベ イナイ ト変態の挙動
を ミクロ組織,硬 さの面 か ら観察 した。
つ ぎに,半冷60minの焼 入冷却で生成 した上部 ベイナイ トお よび 油冷 に よ り生成 した マルテ
ンサ イ トの各試料 を700℃までの各種温 度で2h焼 もど した場合 の炭化物の析出,凝 集挙動を
抽 出 レプ リカ電顕観察,X線 回折,電 子線 回折 に よ り調づ,ま た炭化物 の微 小分析(日 立HS
X
M-2B型SEM-EDX分 析 システムに よる)を 行なった。
また,X線 回折Y'より焼入焼 もどしにおける基地の格子定数,格 子歪 みの 目安 としての基 地
(211)面か らの 回折線 の半価幅 の変化 お よび残 留オーステナイ ト量 の変化を測定 した。焼 入に
おけ る残留炭化物の平均粒径お よび面積率を映像分析計 に よ り測定 した。
各試 験におけ る試 験片の寸法は12皿m×12mm×6m皿である。
(2)機械的性質の測定
(a)980℃×30minオー ステナイ ト化後 に種 々の速度で焼入 したの ち400℃お よび575℃ で焼
もど した試 料の破壊靱 性値KICを 測定 した。
(b)オーステナイ ト化温 度,サ ブゼ ロ処理に よる破壊靱性値Kicの 変化を測定 し,オ ーステナ
イ ト結晶粒 度,残 留炭化物の量,粒 径,残 留 オーステナイ ト量等 の影響 を検討 した。
(c)半冷60minの冷 却に よる上 部ベイナイ トお よび油 冷 に よるマルテ ンサ イ トの場合につ き,
(i)700℃までの各種焼 もどし温度 に対す る引張性質,シ ャル ピー衝撃値
⑰700℃ までの各種試 験温 度におけ る引張性質,シ ャル ピー衝撃値
⑰ 疲 労 クラ ック進 展特性
6v)衝撃遷移特性
M高 温 ク リープ破断 強 さ(700℃,15k%m2)を測定 した。
試 験方法 と試験 片の形状,寸 法は2.2。1の場合 と同様 である。 なお,小 野式 回転 曲げ疲労試
一141-
XEnergyDispersiveX-ray
験 は平行部径10.Ommの平滑試験片を用 い,S-N曲 線 を求めた。 試 験片 の 回転速度は3,000
rpmとした。
3.1.3.2実験 結 果
(1)焼入冷却速度,恒 温保持 に よるベ イナ イ ト変態特性,ミ クロ組織 の変化
オーステナイ ト化温度980℃よ り半冷10～60minの冷却速度 で焼入冷却 した場合 の連続冷却
ベ イナイ ト変態線図を求めた結果を 図73に示す。 また,オ ーステナイ ト化温 度 よ り500～250




















図73連 続冷却 ベイナイ ト変 態線図
(3Cr-W-Mo-V-Co鋼)
オ ーステナイ ト化温度 か ら油冷 お よび半冷10～60minで焼入冷 却 した試 料お よびオ ーステ ナ
イ ト化温 度か ら350および250℃まで急冷後5h恒 温保 持 して恒 温変態 させた試料の二段 レプ
リカ電顕像 を写真42に,透 過電顕像 を写 真43に示す。
本鋼はベ イナイ ト化傾 向が強 く,油 冷では マル テンサ イ トを主体 とし,少 量 の下部 ベイナイ
ト(ベ イナ イ ト粒 内に微細炭化物の析出を と もな う)を ともなった組織 であるが,空 冷 では ベ
イニテ ィック フェライ ト型の ラス状上部 ベイナイ ト(ベ イナイ ト粒 内に炭化物析 出を ともなわ
ない,B-1型)に 変 わ る。 半冷 時間 が10～15min以上す なわ ち実用 焼 入冷 却 速 度 範 囲では
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図74恒 温 ベイナイ ト変態線 図
(3Cr-W-Mo-V-Co鋼)
写真42焼 入冷却速度 に よる焼 入組 織の変化お よび恒温 変態組 織
(3Cr-W-Mo-V-Co鋼,二 段 レプ リカ電顕像)
x4>000
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オ ース テ ナ イ ト化 温 度:
980ｰCX30min
写真43焼 入組織 お よび恒温 変態組織 の透過電顕像
(3Cr-W-Mo-V-Co鋼)×50,000
B-1型では あるが ラス幅 は増大 し,塊状 化傾向を呈 し,粒 内に片状 の未 変態残留 オーステナイ
トな:いし,こ れ の低温 での変態生成 物の分 布がみ られ る。 半冷10～60minでミクロ組織上大 き
な差 はな く,硬 さも図73に示 した よ うに変化は小 さい。恒温 変態 の場合,300℃ 以上 では ラス
状上部 ベイナイ ト,300℃よ り低い温度では下部ベイナイ トを主体 にマルテ ソサ イ トの混在 し
た組織に なる。 この場合 の上 部ベイナイ トに ともな う残 留オーステナイ トは ラス境界に残 留 し
てお り,そ の量 は連続冷却時 の変態 の場合 よ り少 ない。残 留オーステナイ ト量定量の結果は,
油冷:4.4%,半 冷60min:15.5%,350℃×5h恒 温変態:10.6%であ る。 マル テ ソサ イ
トの平均 ラス幅 は0・25μmで小 さ く,半 冷60minの冷却に よる上部 ベイナイ ト粒の平均幅は
1.0,umであ る。 油冷 お よび半冷60minで焼入冷 却 した試料 の光学顕微鏡組織を写真44に示す。
油冷に よるマルテ ソサ イ トの場合 のほぼ平行 にな らんだ ラスの束の大 きさに対 し,半 冷60
minの冷却に よる上部 ベイナイトの場合 の同一方 向にな らんだ ベイナイ ト粒の束の大 きさは明 ら
かに大 き く,上 部ベ イナイ トの場合 の方がへ き開破壊 の破面単位に相 当す る有効結晶粒径 が大
きい。
一144一
オ ーステナイ ト化 温 度:
980Cx30min
写 真44焼 入冷却 速度に よる焼入組織の変化
(3Cr-W-Mo-V-Co鋼,光 学 顕微鏡 縁) x400
(2)焼入冷却速度に よる焼 もどし時 の炭化物 の析 出,凝 集形態 の変化
半冷60minの冷 却に より生 成 した上部ベイナイトお よび 油冷に より生成 したマルテ ンサ イ トの
両試料 につ いて,400℃ と700℃の間の種 々の温度で2h焼 もどした場合の抽出 レプ リカ電顕
法 に よる組織観察 の結果 を写 真45,46に示す。
また,炭 化物 のX線 お よび電子線 回折 に よる構造 同定 の結果を表20に示す。 また,炭 化物の
微小分析 の結果例を表21に示す。 マルテ ソサイ ト焼 もどしの場合,焼 もどし温 度400℃では 旧
写真45油 焼 入後 の焼 もどしにおけ る炭化 物の析 出,凝 集挙動
(3Cr-W-Mo-V-Co鋼,抽出 レプ リカ電顕橡)×20,000
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写真46半 冷60min焼入後 の焼 もど しにおけ る炭化物 の析 出,凝 集挙動
(3Cr-W-Mo-V-Co鋼,抽 出 レプ リカ電顕像)×20,000
表20X線 お よび電子線 回折 に よる炭化物 同定結果
(3Cr-W-Mo一V-Co鋼)ナ_ス テナイ ト化温度:980℃×30min
焼入まま
[焼 も ど し 温 度(℃)×2h





















































()内 の数字 はチ ャー ト上 の回折 図形の高 さ(目 盛)を 示す。
M6C:(422)面MC:(111)面M7C3:(102)面
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表21炭 化物 の微 小分析 結果(wt%)
(3Cr-W-Mo-V-Co鋼)オ ーステナイ ト化温度:980℃×30min
焼 もどし温度 炭化物の形態 Cr W Mo V Fe
油 冷
500ｰCX2h
密集棒状 11.2 11.8 21.6 1.2 54.2
棒 状 5.9 10.2 13.6 1.2 69.2
600ｰCx2h
雲 状 20.1 5.1 32.7 3.9 38.2
棒 状 17.4 7.1 18.3 2.4 54.8
650ｰCX2h
雲 状 18.8 6.1 30.8 4.0 40.3









































































オーステナイ ト粒界,ラ ス境界 を主体 に棒状 あ るいは密集棒状 のM3Cおよびその前段階の炭化
物 が生成す る。500℃で旧オーステナイ ト粒 界,ラ ス境 界を主体に顕著な密集 あるい は分離 し
たFe量 の多 い棒状 のM3Cを 生成 し,500℃を越 え る温度での特殊炭化物の生成に と もない,
550℃で基地中へ のM3Cの再固溶がみ られ るが,一 部は残存 し,600,650でその場核生成 に
よるM3C→M7C3変態 に よる と思われ る炭 化物の粒状化(Cr量 も増 加)が 粒界,ラ ス境界を主
体 に粒 内に も進 んで来 る。 同時 に旧オ ーステナイ ト粒 界,ラ ス境界へのM6Cの析 出 もすす んで
来 るが,析 出の場所 としての ラス境 界の分 布密度が高いため,旧 オ ーステナ イ ト粒界へ の優先
析 出の傾 向は小 さい。700℃ではM7C3の 凝集,旧 オース テナ イ ト粒界へ のM6Cの析 出が大 き
くすすむ。強化 に寄与す る基地 中へ の極微 細析 出炭化物Y'ついては焼 もどし温度が500℃を越
f
xる とまず雲状 のMCの 析 出を生 じ,650℃ではMCの 分布密度が減少 し,同 時 に若 干の針 状
のM2Cの析 出を生 じる。700℃では極微細 炭化物の分布密度は大 き く減少す る。強化 の主体 と
な る析出炭化物はMCで ある。
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一方,上部 ベイナイ ト焼 もどしの場合,焼 もど し温度500℃以下でのM3Cの生成は 旧オーステ
ナイ ト粒界,ベ イナイ ト粒境界部を主体 にわずかにみ られ るのみである。 この結果 その場核生成
に よるM3C→M7C3変態は少量に抑 え られ,650℃ 以上 で旧オーステナ イ ト粒界,ベ イナイ ト
粒境界へのM6Cの析 出が進むが,塊 状 化に よる析 出の場所 として のベイナイ ト粒境 界の分布密
度 の減少 のた め,旧 オーステナイ ト粒 界への優先析 出の傾 向はマルテ ソサ イ トの場合 よ り大 き
いo
また,強 化に寄 与す る基地中への極微細炭化物の析出は焼 もどし温 度が500℃をxる と生
じるが,M3C→M7C3変態の抑制に よ り極微細析 出炭化物の析出量はマルテ ソサイ トの場合 よ
りも多 く,そ の分布密度は マル テ ソサ イ トの場合 に対比 して700℃までの各温度にわた って高
い。 この場合500℃をxる 温度 で雲状 のMCの 析 出を生 じ,650℃で若干の針状炭化物 の析
出を ともな う。強化 の主体 となる析 出炭化物 はMCで あ る。上部 ベイナイ トの焼 もどし時 に生







写 真47油 冷お よび半冷60min焼入後 り焼 もどしにおけ る炭化物析 出挙動の透 過
電顕に よる観察像(3Cr-W-Mo-V-Co鋼)×100,000
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マルテソサイ ト,上部ベイナイ トの場合 とも高い転位密度を有してお り,マルテソサイ トの
場合焼 もどし温度500℃で析出量が増加し,600℃で一部微細針状 とな り,さらに650℃では
転位外への析出もすすみ,炭 化物の分布密度や転位密度の減少がみ られる。上部ベイナイ トの
場合 も極微細炭化物の析出の挙動は上記 と類似 しているが,焼 もどし温度650℃以下での転位
外への析出は相対的に少な く,強化に寄与す る極微細炭化物の分布密度が相対的に明らかに高
いo
(3)焼もどし温度 に よる残 留オーステナイ ト量 の変化
半冷60minの冷却 に より』生成 した上部 ベイナイトおよび油冷 に よ り生成 した マルテ ンサイ トの
























図75残 留オーステナイ ト量 にお よぼす焼 もどし温 度の影響
(3Cr-W-Mo-v-ca鋼)
残留オ ーステナイ ト量は焼 もど し温度が500℃以下では変化せず,500℃か ら550℃'に上昇
す るに ともない激減す るが,上 部ベイナイ ト試 料の残留 オーステナ イ トは安定で,600℃近 く
まで若干残存 してい る。
(4)焼もどし温度 に よる基地 の格子定 数,回 折線 の半価幅の変化
半冷60minの冷却 に より生成 した上 部ベイナイトお よび油冷 に よ り生成 した マルテ ソサイ トの
場合 につ き,X線 回折 に よ り,焼 もどし温 度をかxて 基地の格子定 数,CoKα 線 に よる(211)
面 か らの回折線 の半価幅 を求 めた。 その結 果を図76に示す。


































図76(211)面 か らの回折X線 の半 価幅 お よび格子定数 に
お よぼす焼 もどし温度 の影響
(3Cr-W-Mo-V-Co鋼)
イナイ ト焼 もどしの場合 は,550～575℃前後 で最 大を示す。焼 もどし温 度550～650℃でベ
イナイ トの場合の方が半価幅は大 きく,675℃以上 では差 がな くな る。
(5)焼入冷却速度,焼 入温 度,サ ブゼ ロ処理 に よる破壊靱性 値KICの 変化
980℃×30minオー ステナイト化後の焼入冷却速度 と400℃×2hお よび575℃×2h焼 もど
し後 のKICの 関係を 図77に示す。 残 留 オ ーステナイ ト量 お よび マルテ ソサイ トの ラス,ベ イ
ナイ ト粒 の平均幅を併記 した。
標準 の400℃焼 もどしの場合,KICは 油 冷 に よるマルテ ソサイ トの場 合 が もっ とも高 く,
212k$mm・・～mmの 値を示 し,冷 却速 度の減 少に したが って漸減 し,半 冷60minでは180%㎡・
mmとな る。予備疲 労 クラック部 との境 界部を含めた破面の走 査電顕像 を写真48に 示す。
51)88)
ス トレッチ ゾーソ幅はKIC値 の高 い油冷に より生成 した マルテソサ イ トの場合の方が半冷60
minの冷 却に より生成 した上部ベイナイ トの場合 よりも大 きい。へ き開型 の不安定破壊部 の破面




























































×一 47.7x / 147.5 47.3'X
油冷10 20 30405060
半 冷 時 間(min)
70 80 90
図77破 壊靱性値KIC,残 留オ ーステナイ ト量,ベ イナイ ト粒 幅に









→ ← 不安定 破 壊
PC
SZ
SZ:ス ト レッチ ゾー ソ
オ ー ステ ナ イ ト化 温 度:
980ｰCx30min
写真48焼 入冷 却速度に よる400℃焼 もどし後 の破壊靱性試験片 の初期破面部の
形態変化(3Cr-W-Mo-V-Co鋼,走 査電顕像)×1,000
析 出硬化状態 の575℃焼 もど しの場合,Klc値 は油冷 では110kgmm2'～mm,半冷60minでは
98k%ID・Vmmとな り,全般的に明 らかな減 少を示 すが,マ ルテ ソサイ トの場合 の方が高い。 図
78に400℃焼 もどし後のKIc値 にお よぼすオ ーステナイ ト化温 度(940～1,020℃)の影響 およ
びオ ーステナイ ト化温 度980℃よ り半冷60minで冷却後 のサ ブゼ ロ処理(一196℃×3h)の影
響を示す。また,各 試 料の抽出 レプ リカ電顕法に よ り観察 した ミクロ組織 を写真49に示す。
オ ーステナイ ト化温 度の上 昇に よ り結晶粒径お よび残留オ ーステナイ ト量 は増加 し,残 留炭
化 物面積 率は減 少す るが,上 部ベイナ イ トの場合には1,000℃焼入 でKIc値 は最大を示 し,一
方 マルテ ソサイ トの場合にはオ ーステナイ ト化温度の上 昇 とともにKIC値は増 加を続け る。 サ
ブゼ ロ処 理に よ り残留オ ーステナ イ ト量の減少(15.5→10.5%)と硬 さの上昇(HRC42.4→
44.5)が生 じ,KIC値 は明 らかに減少す る。
(6)焼もどし温 度に よる引張性質,シ ャル ピー衝撃値の変化
半冷60minの冷却 に ょり生成 した上部 ベイナイトお よび油冷に よ り生成 したマルテ ンサ イ トの
試 料を200℃と700℃の間の種 々の温度で各2h焼 もど した場合の引張性質,シ ャル ピー衝撃
値の変化を図79に示す。
標準の400℃焼 もどしの場合の引張強 さは,マ ル テソサ イ ト:148k%mm2,上部ベイナイ ト:

































































→ サ ブ ゼ ロ
ー196ｰCx3h
図78破 壊靱 性値KIcに お よぼす オーステナイ ト化温度お よびサ ブゼ ロ処理の影響
(3Cr-W-Mo-v-co鋼)
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写真49焼 入温度 お よびサブゼ ロ処理 に よる400℃焼 もどし組織 の変化(半 冷60min焼入)







































ま ま 焼 も ど し温 度(℃)×2h
引張 性 質 お よび シ ャル ピー衝 撃 値yam.よぽ す 焼 もど し温 度 の 影響
(試 験 片 平 行 部 径:6.35mm,歪 み 速 度:2.0ｰｰｰ'/min(クロスヘ ッド))
(3Cr-W-Mo-V-Co鋼)
一154一
よ りも高 い。上部ベ イナイ トの場合の引張強 さは焼 もど し温度が450℃以下 ではマルテ ソサイ
トの場合 より低 いが,475℃以上 では マル テ ンサイ トの場合 よ りも高 くな り,550℃での最 高
値 も高 い。600℃以上の高 い焼 もど し温度域におけ る減少の程度 もマル テ ンサ イ トの場合 より
小 さい。比例限,0.2%耐 力は焼 もど し温度が525℃以下で上部ベ イナイ トの場合の方が マル
テ ンサ イ トの場合 よ りも低 いが,550℃ で同等 とな り,600℃で最大を示 し,600℃を越xる
温度域 では上部ベ イナイ トの場合 の方が高 い。650℃焼 もど しの場合 の引張強 さ はマル テ ソサ
イ ト:124k%m2,上部ベ イナ イ ト:140k%m2で,3Ni-3Mo鋼の場合(マ ルテ ソサ イ ト:
110k%m2,上部 ベイナイ ト:122k%-Dz)より明 らかに高 く,改 善 効果がみ られ る。全伸 び,均
一伸び と も600℃以下 では上部ベ イナイ トの場合 の方が高 く,そ の差は均一伸び にお いて よ り
大 き くあらわれてい る。
一方,絞 りは全体 と して焼 もど し温度の上昇 と ともに漸増 し,伸 び とは逆に上部ベ イナイ ト
の場合 の方がその値は相対的に低い。 衝撃値につ いては,微 細 な特殊炭化物 の析 出が開始す る
500℃を越え る焼 もど し温度域で減少す るが,上 部ベ イナイ トの場合 の方が減少 の程度が大 き
く,ま た衝撃値の回復を示す焼 もど し温度 も高温側にずれ る。
上部 ベイナ イ トの場合焼 も どし温度550～650℃で衝撃値は最低値2.0伽%m2を示すが,そ
の値は3Ni-3Mo鋼 の上 部 ベイナイ トを焼 もどした場合 の最低値(600℃焼もどし,4.2kSt%m2)
よりも低い。
(7)試験温度 と引張性質,シ ャル ピー衝撃値 の関係
半冷60minの冷却 に より生成 した上部ベイナイ トお よび油 冷に より生成 した マルテ ンサ イ ト
の試 料を400℃×2h焼 もど し後20℃ と700℃の間 の種hの 温度 に加熱 し,10min保持 後 引張
性質お よび シ ャル ピー衝撃値を測定 した。 その結果を 図80に示す。
引張強 さは300℃で一た ん増大 したの ち,600℃まで漸減 し,600℃以上 での低下 の割合 が
大 きい。600℃を境に高温側 で上部 ベイナイ トの場合 の方が高 い。0.2%耐 力は250℃で僅か
な増加を示 したのち漸減 し,600℃以上 では低下 の割合が大 き くな るが,引 張強 さの場合 と同
様,600℃ 以上 では上 部ベイナイ トの場 合の方が高い。3Ni-3Mo鋼 の場合 よ りも引張 強 さ
は700℃までの各温 度にわ た って明 らかに高 く,改 善効果がみ られ る。
た とえば650℃での引張 強 さは本鋼の場合,マ ル テソサ イ ト:83.5k%m2,上部 ベ イナイ ト:
85k%m2であ るのに対 し,3Ni-3Mo鋼の場合 マルテ ソサ イ ト:65k%m2,上部ベイナイ ト:71
%皿2であ る。全伸 び,均 一伸び とも300～350℃で極大を示すが,こ れ は引張 強 さの増 大に対
応 してお り,両 伸び とも上部ベ イナイ トの場合 の方が大 きい。600～650℃で伸 び,絞 りの減
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試 験 温 度(℃)×IOmin
600 700'
図80引 張性 質お よび シ ャル ピー衝撃値にお よぼす試験温度の影響
(試験片平行部径:6.35mm,歪み速 度:2.Omm/min(クロスヘッド))
(3Cr-W-Mo-V-Co鋼)
シ ャル ピー衝撃値は常温 では上部 ベイナイ トの場合 の方がやや低 く,両 組織の場合 とも250
～300℃で最大を示すが,そ の値 は上部 ベイナイ トの場 合の方が明 らかに高 く,.450～550℃
で減少す るが,600℃ 以上 で回復す る。550℃での衝撃値はマルテ ソサ イ ト.:10.5kSm/cm2,上
部 ベイナイ ト:14kSn'/cm2で,3Ni-3Mo鋼の場合(マ ルテソサイ ト:9kgn%m;.上部 ベイナイ
ト:11κ9喫m2)よりも高い。
(8)焼入冷却速度 に よる疲労 クラ ック進展特性の変化
(a>切り欠 き疲 労 クラ ック進 展性試 験
一156一
半冷60minの冷却Y`より生成 した上部 ベイナイ トお よび 油冷 に よ り生成 した マルテ ンサイ
トの試料につ いて,400℃x2h焼 もど し後2.2.1に示 した方法 に よ り,550ん9律20ん9,
5cycles/secの繰 り返 し引張荷 重 を与 えた場 合 の繰 り返 し回数 とクラ ック深 さの関係を 図
81に示す。 クラック深 さの増大(△Kの 増 大)と ともに クラ ック進 展速 度は増 加 してい るが,
半冷60minの冷却に よる上部 ベイナイトの場 合 の方が 全体 と しての進展 速度 は小 さい。この
ため,へ き開破壊型 の破壊に移行す る限界 の クラック深 さはKICの値の低い上部 ベイナイ ト
の場合の方が浅いが,総 繰 り返 し回数は上部 ベイナイ トの場合 の方 が大 きい。


















































繰 り 返 し 数
50×103














写真50焼 入冷却速度に よる焼 もどし(400℃×2h)後 の切 欠 き疲 労 クラック進展性
試験片破面形態 の変化
(3Cr-W-Mo-V-Co鋼,レ プ リカ電顕像)×4,000
シ ョンがみ とめ られ,そ の間隔は クラ ック深 さの増大 と ともに増加 してお り,図81から求め
られ るクラ ックの進 展速度 とほぼ対応 している。3Ni-3Moの 場合 に対 比 して疲 労 クラッ
ク進展速度は本鋼の場合の方がやや大 きい。
(b)小野式 回転 曲げ疲労試験結果
半冷60minの冷却 に より生成 した上部 ベイナイ トお よび 油冷 に よ り生成 したマルテ ソサイ
トの試料 につ き400℃×2h焼 もどし後平滑試 験片 に よる回転 曲げ疲労試験を行な った結果
を図82に示す。
破壊 に至 るまでの繰 り返 し回数 は上部 ベイナイ トの場合 の方 が大 きい。
この場合 で も,破 面観察 よ り,上 部ベイナイ トの場 合の方がへ き開型破壊に至 るまでの疲
労 クラ ック進 展深 さその ものは浅 い ことが確認 された。 疲労限応力値 も上 部ベイナ イ トの場
合の方がやや高 い。
(9)焼入冷却速度 に よる衝撃i遷移特性 の変化
半冷60minの冷却 に より生成 した上部ベイナイトお よび油冷に よ り生成 したマルテ ンサイ トの
試料につ き400℃×2h焼 もど し後Vノ ッチシ ャル ピー試験片を用 いて20～300℃での衝撃値
を求めた結果を図83に示す。 また,ク ラック1mm進展部 の破面の走査電顕に よる観察結果を写
真51に示す。
50%脆性破面遷移温度 はマルテ ンサ イ トの場合100～150℃,上部 ベイナイ トの場合150～
200℃であ り,マ ルテ ンサイ トの場合 の方 が低温側 にあ るが,上 部棚 エネルギ ー値は上部ベイ







































































試 験 温 度(℃)
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写 真51焼 入冷却速度に よる衝撃遷移特性試験片(Vノ ッチシャル ピー)破 面の形態変化
(3Cr-W-Mo-V-Co鋼,走 査 電顕像)×1,000
ルテ ソサイ トの場合極 微細なデイ ソプルの密集部が混在す るのに対 し,上 部 ベイナイ トの場合
の方 がデイ ソプルの大 きさが一様 でその径 が大 きい。
3Ni-3Mo鋼 の場合 に比較す れぽ,破 面遷 移温 度は3Ni-3Mo鋼 の場合 の方が低いが上
部棚 エネルギー値 は本鋼の場 合の方 が高い。
⑩ 焼 入冷却 速度に よる高温 ク リープ破断強 さの変化
半冷60minの冷却 に より生成 した上部 ベイナイトお よび油冷 に より生成 した マルテ ソサ イ ト
の試料 について,400℃ ×2h焼 もど し後,700℃,15%㎡ でク リープ破断試験を行 なった結
果を図84に示す。
上 部ベイナイ トの場 合の方が破断時間は明 らかに大 き く,高 温強度特性がす ぐれ ている結果
を示 してい る。写 真52に破断部の抽出 レプ リカ電顕法で観察 した炭化物の形態 を示す。 いずれ
も炭化物 の凝集がすす んでい るが,上 部ベ イナイ トの場合の方が残存す る針状,点 状 の微細炭
化物の分 布密度が相対的にやや高 く,破 断時間の大小に対応 してい る。.
3Ni-3Mo鋼の場 合 と対比すれぽ破断時間は本鋼 の場合(マ ルテ ンサイ ト:5.4h,上部ベ
イナ イ ト:9.8h)の方 が明 らかに高 く,か つ上部ベ イナイ ト化に よる破断時 間の増 加の程度 も
大 きい。3Ni-3Mo鋼 の場合 の破断時 間はマルテ ソサイ ト:2.8h,上部ベイナイ ト:4.lhで
あ る。
一160一











図84高 温 ク リー プ破 断 試 験 結 果(700℃,15k%m2)
(3Cr-W-Mo-V-Co鋼)
オ ー ス テ ナ イ ト化 温 度:
980ｰCX30min
400℃×2h焼 も ど し後 試 験
(700ｰC,15k%m2
写真52高 温 クリープ試験後の試験片破断部の炭化物凝集状況
(3Cr-W-Mo-V-Co鋼,抽出 レプ リカ電顕像) x20,000
⑪A、 変態点付近における高温強度の変化
A・変態点は熱間鍛造型 としての使用時の被加工材 との摩擦接触などによる再焼入層の生
成やA1変態点を越xて 昇温 した型表面の塑性流動を通 じ型寿命に影響を与えることは先
記 した。A、変態点付近で高温強度がどのようY`変化す るかはとくに型表面の塑性流動に よ
一161一
る損耗挙動に関 し重要な意味を持つ と考 えられ る。
この ような観点 より,半冷60minで焼 入冷却後400℃で焼 もどした試料 につ きA1変態 点前後
におけ る高温耐力,引 張強 さお よび高温硬 さの変化を測定 した。 また,併 せ てマルテ ソサイ ト
系熱問工具鋼SKD7の 焼入一焼 もど し試料(HRC45)Y'ついて も同様 に 測定 を行な っ牟。試
料の化学組成お よび熱処理条件を表22に,また測定結果を表23に示す。
高温耐力,引張強 さおよび硬 さはA・変態点直上で最低値を示し,と くに耐力の低下が大きい
傾向がみ とめられた。
表22A1～A3変 態点付近の高温強度,高 温硬 さ測定試料の化学組成,熱 処理条件





400℃×2h焼 も ど し
SKD7 0.350.300.33 一 2.82 一 2.750.4? 一
1,010℃×30min油冷
620℃×2h焼 も ど し
表233Cr-W-Mo-V-Co鋼,SKD7のA1-A3変 態点付近の高温強度,高 温硬 さ測定例











一 一 一 一 33.725.818.610.39.410.9一 A1
781^一782ｰC
As856ｰC引 張 強 さ
(κ%m2)




一 一 一 一 一 22.616.11.45.95.47.27.3A1
817^一819ｰC
Aa
848～850℃引 張 強 さ
(北%mり










(備考)(1)引 張試験:各 試験温度 に昇温後5min保持 して試験





(1)焼入冷却 速度に よる焼 も どし時の炭化物 の析 出凝 集形態 の変化
油冷に よ り生成 した マル テ ソサ イ トの焼 もどしの場合 と対比 して,半 冷60minの焼 入冷却で
生成 した上 部ベイナイ トの焼 もど しの場合の炭化物 の析 出,凝 集挙 動の特 徴は,高 温強度特性
との関係か らみ る と,
(a)500℃を越え る焼 もど し温度 での特殊炭化物 の析出に先行す る500℃以下 でのM3Cの析 出
が 旧オーステナ イ ト粒界,ベ イナイ ト粒境 界の一 部を除 きほ とん ど生ぜず,か つ その結果 と
して,600～650℃でのその場核生成 に よるM3C→M7C3変態が少量 に抑制 され,強 化 に寄
89)90)45)
与す る転位上へのMCお よび これ に続 くM2Cの析出量の増 加 と分布密度 の増大,均 一分布を
まね くこと,
(b)炭化物の凝集過程にお いて,M6Cの 析出お よび凝集 の場所 としてのベイナイ ト粒境界 の分
22)24)46)
布 密度が マルテ ンサ イ トにおける ラス境 界のそれ よ りも格段に低 く,凝 集 のはや いM7C3の
生成 が抑制 され るこ ととあいま って微細析 出炭 化物の分 布密度の減少を遅 らせ る効果 を もた
らす こと,な どである。
すなわち,
(i)強化に寄与す る有効 な極微細炭化物 の析出量の増大 と分布密度 の増大,よ り均一 な分布,
(ii)極微細炭化物 の凝集 に対す る抵 抗性 の増大,
に要約 され る。マルテンサイ ト焼 もどしの場合Yom.対す る上記傾 向の度合は3Ni-3Mo鋼にお嫡
るそれ よりも大 きく,上部ベイナイ ト化に よる高温強度改善効果が より大 きい ことを示 している・
上記塊状上部ベ イナイ トの場合,焼 もどし時 のM3Cの析 出がベイナイ ト粒境界,旧 オ ーステ
ナ イ ト粒 界の一部にわずかY`生じた のみ であ った原因につ いては,上 部 ベイナイ ト変態 に と
もな うオーステナイ ト側へ のCの 移 動に よ り,生 成 したベ イナイ トへのCの 過飽和度 が低い
こと,高C化 した残留 オ ーステナイ トの安定化,炭 化物析 出の場所 としてのベイナイ ト粒境
界の分布密度が低 いこ と,な どがあげ られ る。
上記炭化物 の挙動 は,マ ルテ ンサイ トの場合に対比 して,上 部 ベイナイ トの場合の方が,
析出最高硬 さが高 く,600℃以下 での軟化抵 抗が大 きいこ と,600～650℃以上の焼 もど し
温度お よび試験温度 での強度 が高い ことや,格 子歪みの 目安 としての(211)面か らの回折X
線 の半価幅が焼 もどし温 度550～650℃で上部ベ イナイ トの場合 の方 が大 きい ことな ど,高
温域 での強度特性 においてみ とめ られた上 部ベ イナ イ トの優位性 を裏付 けてい る。
上部ベ イナイ トの場合 の650℃焼 もど しにおけ る析 出炭化物 の分 布密度に注 目す ると,
3Ni-3Mo鋼の場合 と比 較 して 明 らかに分布 密 度は高 く,析 出炭化物の種類は雲状 のMC
-163一
を主体 と し,針 状 のM2Cが混在 してお り,所 期の 目標に沿 ってい ることが確認 された。
39)
析出炭化物 の凝集抵抗 の増大の メカニズムにつ いて はSIMCOEら の指摘 している よ うに,
MC析 出→MC再 固溶 →M2C析 出→M2C成 長の過程を た どるた め凝 集抵 抗 が増大 し
た こ と,
46}
また,HONEYCOMBEの指摘 して いる ように,
V添 加に よるM2Cよ りも凝集抵抗 の大 きいMCの 析出 自体お よびM2Cの成長抑制の効
果,な どが考xら れ る。
つ ぎに,靱 性面か ら本鋼 の半冷60minの焼 入冷却 に よ り得 られ る上部ベ イナイ トの場合 の
焼 入組織,焼 もどし時の炭化物の析 出,凝 集挙動 の特徴 を要 約す ると,標 準 の400℃焼 もど
しの状態 では,
(Dベ イナイ ト粒幅 の増大(マ ルテ ンサイ トの ラス幅対比)や 有効結晶粒径 の増大 な ど組織
単位 の増大,
⑳ ベ イナイ ト粒境界お よび粒 内への多 量(15%前 後)の 残留 オーステナイ トの生成,
6ii)M3Cの析 出をほ とん ど生 じない こ と,に 要約 され る。
(i)による不利な傾 向を,(ii),㊥に よる改善 効果で補 ない,マ ル テ ンサ イ トの場合 に準ず る
KIC値と,マ ルテ ンサ イ トの場合 よ りす ぐれた耐疲 労 クラ ック進展性や上部棚 エネルギー値
を得 るとともに,実 用上必要 な水準 の靱 性値を得 ることを 目標 として いるが,980～1,00rnc
より半冷60minで焼 入 し,400℃で焼 もどし処理 す ることに よ り所期の靱性値が得 られ ている。
一方,特 殊炭化物 の析 出を生 じる500℃をxる 焼 もど しの場合,先 記極微細析 出炭化物
の分布 密度の増大 とと もに 旧オーステナイ ト粒 界への炭化物の優先析 出の傾 向が増大 し,靱
性の低下はマルテ ソサ イ トの場合 よ りも明 らかに大 き く,析 出硬化層 の靱 性は低 くなる傾 向
を示す。 上部ベ イナ イ ト化 に ともな う旧オ ーステナイ ト粒界への優先析 出傾 向の増大 の原 因
は,そ の場核 生成に よるM3C→M7C3変態 が抑制 され,炭 化物の析出量が増大す る こと,析
出,凝 集の場所 と して のベイナイ ト粒鏡 界の分 布密度が減少す るため である。
また,3Ni-3Mo鋼 の場合 よ りも旧オ ーステナ イ ト粒界 へ の優先 析 出 の傾 向が大 きいの
は,3Ni-3Mo鋼 の場合,旧 オ ーステナイ ト粒界へ のM6Cの 析 出 と同時 に粒 内でその場核
生成 に よるM2C→M6C変態がすす むのに対 し,本鋼 の場 合,粒 内での上記M2C→M6C変 態
をほ とんど生 じないた め と推察 され る。 ただ し,プ レス鍛 造型 材 としての本鋼の特性改善 の
考 え方 と しては,析 出硬化層 の高温 強度を高めて型表層部の塑性流動 を抑 え,一 方非析 出硬
化 の まま保 たれ る芯 部の靱 性を確保 して クラックの表面下 での合流や 内部へ の進展 を抑 え,
型寿命 の向上 を狙 うもので,析 出硬化層の浅い(た とxぽ1.5mm)一般 のプ レス鍛造型 の場
一164一
合,析 出硬化層の靱性が低 めに移行す る ことは と くに支 障にな:らない と考xら れ る。
(2)焼もどし温 度に よる引張性質,シ ャル ピー衝撃値 の変化
焼 もどし温度500℃以下で上 部ベ イナ イ トの場合の方が マルテ ンサイ トの場合 に くらべて比
例限,耐 力が低 く,一 方均一伸 びが高い ことに よって示 され る よ うに加工硬化性 は大 き く,引
張強 さにおいて両者 の差 が接近 してい るのは3Ni-3Mo鋼 の場合 と同様 で,こ れ は上 部ベイ
ナイ トに と もな うCを 濃化 した多量 の残 留オ ーステナ イ トの影響に よる と考 え られ る。
転位上へ の炭化物 のあき らか な析 出 と残 留オ ーステナ イ トの分解 の開始す る焼 もどし温度 以
下に相 当す る475～500℃で比例 限,耐 力は最低を示 してい るが,こ れは3Ni-3Mo鋼 に関
して記述 した よ うに固溶強化作用 の減少 が一 因 と考 え られ,同 様 に3Ni-3Mo鋼 に関 して記
述 した よ うにM3Cの非整合析出分布,.また,引 張変形 におけ る残留オ ーステ ナイ トのマルテ ン
サイ ト化傾 向の増 大な どに よ り加工硬化性は最大 とな り,引 張 強 さの増大を開始 した もの と推
察 され る。
転位上 への微細 な特殊 炭化物MCの 析 出を開始 し,か つ残 留オ ーステナ イ トの減少を ともな
う焼 もどし温 度525～550℃で比例限は上昇 し,マ ルテ ンサイ ト,上 部ベイナイ トの場合で同
等 とな り,あ る程 度の水準 を維持 してい る加工硬化性 との組み合わせV'より引張強 さは最 大を
示す。 その値は上部 ベイナイ トの場合 の方が高いが,そ の一因はCを 濃化 した残 留オーステナ
イ トの高 い加工硬化性 と引張変 形に よるマルテ ンサ イ ト化に ある もの と推察 され る。
さ らに残留 オーステナイ トが 完全 に分解 し,転 位上への析 出が進 んだ575～600℃で比 例限
は最大 とな り,0.2%耐 力 も最大を示す。 その値は上部ベ イナイ ト,マ ルテ ンサイ トの場合 で
同等であ る。600℃以上 での比例限,0.2%耐 力,引 張 強 さの減少が上部 ベイナイ トの場合 の
方が相対的に少な いのは,(1)に記述 した よ うY'上部ベイナイ トの場合の方が析 出炭化物 の凝集
がマルテ ンサイ トの場合 よりも遅れ る ことに対応 してい る。
衝撃値 に関 しては,上 部ベ イナイ ト化 に よ り,500℃をxる 焼 もど し温度 での析 出硬化 に
ともな う衝撃値 の低下 が大 き く,650℃まで ほ とん ど回復 を示 さないが,こ れは析出炭化物 の
分布密度が高 く,か つ600～650℃で 旧オーステナイ ト粒界 への析 出が増大す るため と推察 さ
れ る。
以上,上 部 ベイナイ ト組織 に もとず く焼 もどしにおけ る引張性質,シ ャル ピー衝撃値の特徴
につ き考察 した 。
3Ni-3Mo鋼 の場 合に対 し,改 善 の 目標 と した特性につ いて その効 果を吟 味 してみ ると,
焼 入一400℃焼 もど しの場合 の強 さは 目標 のHB388～401に相当す る強 さを満 た してお り,
700℃までの各焼 もど し温度 にお いて強度特性 が3Ni-3Mo鋼のそれを上 まわ り,と くに焼 も
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どし温度600～650℃での強度低下 が格段に少 な くなって いる ことな ど,改 善 効果が確認 され
た。
なお,衝 撃値 は標準 の400℃焼 もどしでは3Ni-3Mo鋼 の それに 準ず る水準 を維持す るも
のである ことが確認 され た。
(3)破壊靱 性値KICの 挙動
標準の400℃焼 もどしの場合,破 壊靱 性値KIcは,塊 状上部 ベイナイ ト化 に よ り,硬 さ,耐
力の低下に もかかわ らず マルテ ンサイ トの場 合 よ り低値を示すが,こ れ はへ き開型不 安定破壊
に先立つ ス トレッチ ゾー ソの幅 な ど破面観察 か らも裏付け られた。上部 ベイナイ トの場合,焼
入温度の上昇Y'よるKICの増大 は残 留炭 化物 の減少の影響を含む と考tZ.られ るが,残 留オース
テナ イ ト量の一層 の増加 もその原 因 と考 え られ,サ ブゼ ロ処理Y'よるKIcの減少はこれを裏付
けてい る。
なお,.マルテ ンサ イ トの場合,焼 入温度 の上 昇に よ り結晶粒径 は増大 し,ま た,残 留オース
テナ イ ト量の増加は少量 であるに もか かわ らずKdcは顕著 に増大を続け る結果を得たが,別 途
実施 した シ ャル ピー衝撃試験結果 では,マ ルテ ソサ イ ト,上 部ベ イナ イ トの場合 とも焼入温度
980～1,000℃で衝撃値は最大を示 した。
高温 か ら焼入れ るほ どマルテ ソサ イ ト試料 のKICが増大 し,シ ャル ピー衝撃値が低下す る こ
91)
とについては,R.O.RICHIEら がAISI4340鋼につ いて,ク ラックあ るいは ノ ッチ先端
の塑 性域 の大 きさ と結晶粒 の大 きさ との関係 で説 明を試み てい る。
92)
その他 高温か ら焼 入れ るほ どマルテ ソサ イ ト試料 のKlcが増大 す ることにつ いてはG.Y.LAI
ら,aWEBSTERI3>餅,中 縄 報告力・あ り,マ,レテ ンサイr界 の 。,,レム状残翫 一ス
92)93)94)
テナイ トの生成,残 留オーステナイ ト量の増大 の面 よ り説 明が試み られてい るが,こ れ らの点に
つ いては別途 検討 したい。
本鋼 の場合,塊 状 上部ベ イナ イ ト化y`より総合効果 としてKICは減少す るが,こ れに ともな
う多量 の残 留オ ーステナ イ トに よる改善効果を含 んでいる点 を注 目す る必要があ る。
つ ぎに,析 出硬化域 の575℃焼 もど しの場合 も上部 ベイナイ トの場 合の方 がKICの値は低 い
が,こ れ は塊状 化,有 効結 晶粒径に対応す る組織単位 の増大 な ど,前 記要因な らびに微細析出
炭化物 の分布密度が大 きい こと,ま た 旧オ ーステナイ ト粒 界への優先 析出の傾 向が相 対的に大
きい こと,な どが原 因 と考 え られ る。
以上本鋼 の半冷60minの場合のKlc値は400QC焼もど しでは,3Ni-3Mo鋼の場合 よ りは低
いが,ユ85～190k/m2・V〆m皿の値を維 持 してお り,そ の値はSKD62(HRC45)のKIc値と同
ク ラスで熱 間プ レス鍛造型用 鋼 と して,十 分使用に耐 え得 る水準 にある と判断 され る。
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析 出硬化状態でのKIc値は98%m・・>mmで低いが,析 出硬化深 さが型表層部のみ に とどま
る一 般用途 の熱 間鍛造用金型 の場合lyはとくyy問題 とはな らない と考xる 。
(4)試験温度 と引張性質お よび シ ャル ピー衝撃値の関係
(a)高温引張強 さは600℃を境 に高温側 で上 部ベイナイ トの場合 の方 が高いが,こ れ は析 出炭
化物の凝集に対す る抵 抗性が上部ベイナ イ トの場合の方が高いため と考え られ,ま た上部 ベ
イナイ トの場合の方が700℃での ク リープ破断時 間が大 きいの も同様 の理由に よると考 え られ
る。
3Ni-3Mo鋼 においてはM2Cの有効析 出量は マルテンサイ ト,上 部ベイナイ トの場合 で
ほぼ 同等 と考え られ るが,本 鋼の場合マルテ ソサイ トの場合では500℃以上 の温 度への昇温
に よ りその場核 生成に よるM3C→M7C3変態 が生起 するため上部ベ イナイ トの場合 の方 が基
地中への微細炭 化物MC,M2Cの 有効析 出量 が多 く,こ のため上部ベイナ イ ト化に よるク リ
ープ破断時間の増加の割合は3Ni-3Mo鋼 におけ るそれ よりも大 き くなる と考Txられ る。
一方,600℃を境に低温側で上部ベ イナイ トの場合の方が引張強 さが低いのは,Cの 固溶
に よる固溶強化の寄与が マルテ ソサ イ トの場合 よりも小 さいため と思われ る。
本鋼の場合3Ni-3Mo鋼 の場合に対 し,ベ イナ イ ト焼入硬 さの増加,析 出炭化 物の凝集
抵抗 の増大 に より,700℃まで の各試験温度 において,高 温強度が高 く,所 期の 目標に沿 う
改善を確認 できる。
(b)伸び,絞 りは600～700℃で最低値を示すが,3Ni-3Mo鋼 の600～650℃におけ るよ
うな大幅な低下は示 さな い。 これは本鋼の場合 旧オ ーステナイ ト粒 内Y'も若干の粒 状の蛎(為
の生成 と優先的な成長が行 なわれ,こ の付近 に微細炭化物 の分布密度の低い部分が形成 され,
3Ni-3Mo鋼 の場合の ように 旧オーステナ イ ト粒界部のみly微細炭化物の分布の密度の低
い"denudedzone"を生 じるこ とが な く,旧 オーステナイ ト粒界部への塑 性変形の極端 な集
中を まねか ないため と考 えられ る。
(c)200～350℃での衝撃値 の最大値が上部ベ イナイ トの場合 の方が 明 らかに高 いことがみ と
め られ る。上部 ベイナ イ トの場合 の方が高 い値を示す ことの ミクロ組織要 因は,3Ni-3Mo
鋼 の場合 と同様,残 留 オーステナイ ト量が多 く,ま たM3Cの析出がない こと,耐 力が低 いこ
とに よ りディ ンプルの十分 な発達を まね くことに よると考 え られ る。
また,450～550℃での衝撃値 の減少 は残 留オーステナイ トの分解 と微細 な炭化物 の析 出
や 旧オーステナイ ト粒界へ のM6Cの析出が生 じたことに よると考 え られ るが,こ の場合 で も
上部 ベイナイ トの場合の方が衝撃値 の水準が 高いのは,一 部残 留オーステナイ トの残存 に よ
ると考 え られ る。
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一方550℃以下の温度での引張性質に関 し,マ ルテ ソサ イ ト,上 部 ベイナイ トの場合 とも
3Ni-3Mo鋼 にお いてみ とめ られた と同様,300℃前後 で引張 強 さの増大 がみ られ る。
この場合,同 時 に伸 び,絞 りの増大を ともな ってい る点か らみて,一 般にみ とめ られてい る
95)96)
青熱脆性,歪 み時効 とは ことなる現象 と推察 され る。
破断後 の試験 片につ き,中 心軸 を通 り破断部 よ り5mm部一帯の残留 オーステナイ ト量を測
定 した結果を表24に示す。




試験温度(℃) 20 250 350 400 引張試験前
油冷 一400℃×2h焼 もど し o.z o.s 0 0.4 4.4
半 冷60min-400℃ ×2h焼 も ど し 6.0 5.7 1.4 5.5 15.5
試 験温度350℃の場合の残留オ ーステナ イ ト量が もっ とも少 ない結 果が得 られた。350℃
は恒温変態線図におけ るベ イナイ トノーズに相 当す る温 度であ ることを考慮 して3Ni-3Mo
鋼に関 し推察 した ようY',引張変形 に よ り残 留オ ーステナイ トか ら上 部ベイナイ トへの変態
が加速 され るこ とに よる,と 考 え られ る。
(5)焼入冷却速度 に よる切 り欠 き疲労 クラ ック進 展特 性の変化
(a)切り欠 き疲 労 クラ ック進展性試験 の結果では写 真50にみ られ る ように,ス トライエーシ ョ
ソ間隔はマルテ ソサイ トラス幅相当で,上 部ベ イナイ ト粒幅や これに ともな う片状残留 オー
ステナイ トの平均寸法 よ りも小 さい。
上部ベ イナイ トの場合の方が クラ ックの進展速度が 小 さい点 につ いて,3Ni-3Mo鋼 の
場合 と同様破面断面の ミクロ観察に よ り組織 との関連性 を検討 したが,明 確 な対応 性を見出
す には至 らなか ったQ
一方,
(b)平滑試験片Y'よる回転 曲げ疲 労試 験の結果において も,上 部ベ イナ イ トの場合の方が破断
寿 命が大 き く,疲 労限強度 も高い結果を得た。
50)
A.S.TETELMANらは,平 滑試 験片に よる高サ イクル疲労(た とえぽ105サイ クル)の
場合は疲労寿命に 占め るクラ ック発生段階の割合が大 き く,低 サ イ クル疲労 では クラック進
展の段 階が寿命を左右す る と指摘 してい る。
(a)の結果を併慮 して,本 試験 の結果,発 生,進 展 の両段 階にわ た って上部 ベイナイ トの場
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合 の方が繰 り返 し回数 が大 きか った と推察 され る。
疲 労寿命 にお よぼす残 留オーステナイ トの影響 につ いての検 討例 としては,軸 受 鋼の転 動
97)
疲 労に関 し,数%の 残 留オーステナイ トの存在 で最大寿命 を与 え るとの矢 島,杉 山,寺 島 ら
の報告が あ り,硬 球走行面上で 加工作用 に よる残 留オ ーステナイ ト→ マルテ ンサイ ト変態 に
98)
もとず く高い硬 さが効果 的に働 いた と推察 され てい る。 また,H.E.FRANKELらは,本 鋼
の場合 よ りも高 い硬 さ水準 での4340鋼や軸受鋼の 回転 曲げ疲 労強度に関 し,残 留オーステナ
イ トの存在 は疲 労寿命 を低下 させ る と報告 しているが,そ の原 因を繰 り返 し応 力下 での試 験
片表面部 での残 留オーステナイ ト→ マルテ ンサイ ト変態 の生起 に起 因す る ミクロクラ ックの
発生 に より,ク ラック発生 までの繰 り返 し回数 を低下 させ るため と推 定 してお り,上 記 に関
連す る加工硬化 その ものが疲労強度を低下 させ る との立場 は とっていない0
50)
一方,A.S.TETELMANらは,加 工硬化は負荷時 の クラックの先端 に:丸味をおびさせ,1
サ イ クルあた りの進展速度を 小さ くす る と指摘 してお り,ま た疲 労 クラ ックの進展 速度に影
響す る因子 として,開 口時 のク ラック先端部 に生 じた引張 りの塑性歪 みに起 因す る クラック
の閉 口現象(crackclosure)が報告 されてお り,こ れ は強度の低い方 がいち じるし く,有 効
応 力拡大係数を よ り減少 させ,疲 労 強度を 高める効果を もた らす とされている ことは先記 し
た。
多量 の残留 オーステナイ トを ともなった上部 ベイナイ トの場合 の疲 労 クラック進 展速度が
小 さい原 因 としては,耐 力が低いため ク ラック閉 口現象 に よる有効応 力拡大 係数の低減効果
が大 きい こ と,均 一伸びが大 きいこ とに示 され る よ うに,加 工硬化性 が大 き く,ク ラ ック先
端に丸味を生 じやすい こと,な どが考Txられ る。
3Ni-3Mo鋼 の場合 よ りも疲労 クラ ック進展速度がやや大 きいのは耐 力が相対 的にやや
高い ことが原因 と考xら れ る。
(6)焼入冷却 速度に よる衝 撃遷移 特性の変化
50%脆性 破面遷移温 度は上 部ベイナ イ トの場合の方がマル テンサ イ トの場合 よ り高 く,一 方
延性破面温 度域 におけ る衝 撃値は上 部ベイナ イ トの場合の方が高 く,マ ルテ ソサ イ トの場合 よ
りディ ンプルが よ り均一 で大 き く発達す る傾 向がみ とめ られた。 この傾 向は3Ni-3Mo鋼 に
おいてみ とめ られた傾 向 と同様 であ り,そ の ミクロ組織的要因については(4)に記 した。50%脆
性破面遷移温度は,上 部 ベイナイ トでは本鋼 の場合150～200℃で,3Ni-3Ma鋼 の場合の
50～100℃よ り高 く,へ き開破壊 に対す る感受性 が相対 的に大 きい傾向を示 してい るQ
82)
これは本鋼 の場合 の方が耐力が高 く,延 性 がやや 低 く,ま たNi含有量がやや低い ことな どが
関与 してい る もの と推察 され る。本鋼 は熱間鍛造用金型 として使 用す る際,割 れが問題 とな る
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用途には予熱温度は150～200℃な ど高め にす るな どの配慮が適 当と考xら れ る。
(7)Al変態点について
本鋼のA1変態点は802℃で,3Ni-3Mo鋼 の場 合の726℃に対 して高 く,目 標の温 度水準
に あ り,実 験結果の項 に記述 した ように型表面 の耐損耗性に関 し,有 利 と判断 され る。
3.1.3.4熱間 プ レス鍛造型 に よる実用 テス ト
3Ni-3Mo鋼 に対 し,高 温強度 向上,耐 摩擦特性 向上,A、変態点引上げなど型材特性 改善に
よる型寿命の向上効果を確認す るため,3Cr-W-Mo-V-Co鋼 の試作材を用い,熱 間鍛造用
型 と して型打 ち鍛造に よる評価を行 な った。
鍛造作業はすえ込み,荒 成形,仕 上鍛造の三工程か らなるが被加工材の肉流れのはげ しい荒成
形型 でテス トを行 なった。型素材は単重300kg,被加工材 は構造用合金鋼で単重約3kg,加工は
前方押 出 し方式で,加 熱温度は1,250℃(高周波 誘導加熱)で,潤 滑は黒鉛水に よった。
作業後前方押 出に よる被加工材 の型面 での肉流れ のはげ しい型部分につ き,型 表面肌 の観察 お








断 面 ミ ク ロ
(肉 流 れ 平 行 面) (x50)
写 真533Cr-W-Mo-V-Co開 発鋼 お よび3Ni-3Mo比較鋼製熱間鍛造テス ト型 のテス ト後
の型面 外観お よび断面 表層部 ミク ロ観察像
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比較材 は3Ni-3Mo鋼 であ る。
写 真53にみ られる よ うに3Ni-3Mo鋼 の場合 ミクロ組織観察 か ら明 らかな よ うに型表面 のA・
変態 点以上 の高温 に昇温 した層の深 さが大 き く,か つ型表面層の塑性 流動が大 き く,外 観 的に も
凹凸状肌 あれお よび条痕状塑性 流動模様 が明瞭にみ とめ られ る。 これに対 し,3Cr-W-Mo-
V-Co鋼 については,A1変 態点 以上 への昇温層の深 さが浅 く,型 表面層の塑 性流動が少 な く,
一様 に酸化 被膜 でおおわれ てお り,す ぐれ た耐損耗 性を示 す ことが確認 された。
3.1.3.5結 言
3Ni-3Mo鋼 に対 して 高温 強度を改善 した0.2C-0.8Ni-2.8Cr-0.6W-1.9Mo-0.4V
-1Co析出硬 化型鋼 について,生 成す るベイナ イ ト組織の形態 とこれが高温強度お よび靱性 にお
よぼす影響 をマルテ ソサイ トの場合 と比較 しつつ検討 し,ま た3Ni-3Mo鋼 との特性対比を行
ない下記結果を得た。
(1)半冷時 間が10min以上の実用冷却速度で の焼入に より,15%前後の残留 オーステナイ トを と
もなったベ イニテイ ックフェライ ト型の塊状上部 ベイナイ ト組織(B-1型)と なる。
(2)この上 部ベイナイ トの場合,焼 もど し温度あ るいは試 験温度が600～650℃以上 の高温域 で
の強度はマルテ ソサイ トの場 合 よ りも高い。
これは上部ベイナイ ト化に ともない,焼 も どし時 のM3Cの析出がほ とんど生ぜず,そ の場核
生成に よるM3C→M7C3.変態が抑制 され,極 微細炭化物MC,M2Cの 析出量が増大す ることお
よび析出,凝 集の場所 と してのベ イナ イ ト粒境界の分布密度が低いため,極 微細析出炭化物の
凝集が よ り高温域 まで抑制 され ることに起因す るもの と推察 され る。
(3)この上 部ベイナイ トの場合,標 準の400℃焼 もどしにおいて,マルテソサイ トの場合v'対比して,
(i)平面歪み破壊靱 性値Klcは低 く,50%脆性破面遷 移温 度は高 く,へ き開型破壊への感受性
は大 きいが,疲 労 クラ ック進展速度は小 さい。
(ii)衝撃遷移曲線におけ る上 部棚エネルギ ー値が高 い。
⑰ 静的引張試 験Y'.ける延 性 と くに均一伸びが大 きい。
これ らの機械 的性質を支 配す る ミクロ組織 因子は,
(a)マルテ ソサイ トラス幅に対す るベイナ イ ト粒幅の増大,有 効結晶粒径 に対す る組織単位
の増 大に よるへ き開破壊感 受性 の増大,
(b)粒界,粒 内への多量の安定 な残留 オーステナイ トの生成分布,
(c)400℃焼 もど しでM3Cの析出をわず か しか生 じない こ と,
に集約 され る。
(a)の靱 性低減効果 と(b),(c)の靱性改善効果 お よび耐力が低 い ことに よる靱性,延 性 改善効 果
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の総合 効果 としZ上 記挙動 を示す と考xら れ る。
(4)特殊炭化物 の析 出 と凝集 の進むた とxぽ550～650℃焼 もどしにおいて,強 度 とは逆 に平面
歪み破壊靱性値KIC,衝撃値や静的引張試験 におけ る伸 びはマルテ ンサイ トの場合 よ り低 い。
この原 因は残 留オーステナイ トの分解,強 化 に寄与す る極微細炭化物 の分布 密度 と凝集撞 抗
が大 き く,か つ凝集段階 においてM6C等の 旧オ ーステナイ ト粒界 への優 先析 出の傾 向が大 きい
ことな どに よる と考 え られ る。 ただ し,析 出硬化 が表面の薄 い層 に限定 され る一般熱 問 プ レス
鍛造型 の場合,実 用上 と くに支障 には な らない と考 え られ る。
3Ni-3Mo鋼 においてみ とめた と同様熱 間金型 材料 として,本 鋼 の実用焼 入冷却 速度で得
られ る上 部ベイナイ トは靱性面 では安定 な残 留オ ーステナイ トの場合 よ りもす ぐれ た高温 強度
とマルテ ソサイ トの場合 に準ず る靱性 を兼備 させ得 ることが明 らかにな った。
3Ni-3Mo鋼 に対す る改善効果 については,
(i)400℃焼 もどしの硬 さは 目標のHB388～401を満 たす こと,
㊥700℃ までの各温 度での焼 もどしにおけ る強度が高 く,650℃での大幅な強度低下を生 じ
ない こと,
6ii)700℃までの各試 験温度におけ る高温 強度が高い こと,
6v)A1変態 点が高い こと,
な ど所期の 目標を満 たす ことが確認 で きた。
一方,標 準の400℃焼 もどしにおけ る靱性 については3Ni-3Mo鋼 の場合 よ り低いが 熱間
鍛造型 と して使用 されてい るSKD62級 の水準を備えてお り,150～200℃の予熱の採用に よ
り3Ni-3Mo鋼 の場合 に準ず る靱 性を維持 させ得 ることが確認 された。
(5)本開発鋼に よ り熱間鍛 造型を製作 し,型 打鍛 造に よる実用性能を評価の結果,3Ni-3Mo
鋼の場合に対 し所期の改善効果が確認 された。
99)
以上の経過を経て,本 開発鋼は現在熱間鍛 造型用途に広 く使用 され るに至 って いる。
i)
型寿命の実績 と しては,3Ni-3Mo鋼 の2～1.5倍 などで ある。
ioo)
3.2含N5Cr-2.5Mo-V高 強度 マルテンサイ ト鋼
3。2.1開発 の指針
従来 アル ミダイカス ト型にはSKD6やSKD61が 使用 されて来ているが,能 率 向上のための潤滑
冷却時 の型 面の急冷化 とともに,
(1)ミシ ン部 品な ど外装の小物鋳造品を主体 と した製品肌基準 の高度化の動 きが高 まって来た。また,
一部に(2)薄肉部を有す る小物の複雑形状品を成形す る際の湯 まわ り性 向上 のための湯温の引上げ
一172一
(た とえぽ,通 常 ダイカ ス ト用 アル ミ合金JISADC12で620℃ 前後 の ものを700℃付近 まで引
上 げ る)な どが行なわれ るよ うに なった。 このため従来 のSKD6,61で は ヒー トクラ ック寿命 の
低下 を まね き型 材面 か らの新 たな対応が必要 とな って来た。
(1)に関 しては ヒー トクラ ックの発生段階で製品肌限度 と見 なされ るた め,ヒ ー トクラック発生 ま
でのshot数を増 大 させ ることが必要であ り,(2)に関 しては金型の焼 もどし温度 を越 えた昇温 に よ り
型 材の軟 化を ともない,熱 塑 性歪 み型の開fQ度の大 きいク ラックが早期 に生 じるもので,高 温 への
昇温 に よる軟化 への対 策が必 要であ る。
両者 の場合 とも1.2.2に示 した よ うにSKD61と 同等 ない しこれに準ず る靱性を保持 しつ つ高温
強度特性面か ら改善 を行 な うことが基本 とな る。
(1)の場合 は,(i)初期硬 さを上 げ ることに よ り高温強度を改善す る方向 と,㊥ 型材 の高温強度特性
自体 を改善す る方 向,が あ る。
(2)の場合型材 の焼 もど し軟 化抵 抗,高 温 強度 自体を改善す るこ とが不可欠 となる。
したが って,開 発鋼 の 目標特性 としては,小 ～中寸法の金型を対象 とし,
(a)半冷15minで焼 入後HRC45に 焼 もど した状態 で少な くとも150k/m2'>mm(SKD61の半
冷30minの場合 のKlc但に相 当)以 上 のKlc値が得 られ ることと し,ま た半冷30minでも
150k%m・V石「 前後 のKlc値を保持 す ること,
(b)400℃以上 においてSKD7の 場 合に準 ず る高温強度を備えてい るこ と,と した。
なお,
(1)高温強度の高 いSKD7を 本用 途に適 用できない理 由は,(D析出強化に よる寄与が 大 きく,
靱性 の水準がSKD61の 場合 よ り低 く,加fて(ii)焼入性が小 さいため,熱 処理変形の低減
の点 より衝風冷却 に よる焼 入が一 般的であ るダイ カス ト型の場合,上 部ベ イナイ ト変態が
すすみ,大 幅 な靱性低下 を まね く点にあ る。 また,㊥ 高温強度の向上 とアル ミ溶湯 に よる
喰われ対策 として窒化処理 が普及 してい るダイカス ト型の場合,Cr量 が3%で やや低いた
め窒化層が深 くな りやす く,ヒートクラックなどの初期 クラヅクが窒化 層内に とどまらず,さ
らに内部に進 展する危 険性 を ともな うこと,6v)同じくCr量との関 係によ り耐酸化性 が相対的
に小 さく,焼 入加熱時や衝風冷却時 の酸化 による肌 あれが生 じやすいこ ともその原 因であ る。
一方,
(2)SKD61の場合の問題点 は,Cr量 が高 く,窒 化特性,焼 入性は 良好で あ るが,そ の反
面Mo,V量 が低 いこ ととあいま って,(i)M7C3,M23C6など弾化 に寄与せず かつ凝集
の進 みやすいCr系 炭化物 の析 出が生 じやすいこと,こ のため,(II)MC,M2Cなど極微 細
析出炭化物の分布密度が低 く,400℃を越 え る温度域 でSKD7な どの高強度鋼に対比 して,
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強度が低 く,と くに650℃以上 で極微細炭 化物の分布密度の減少が大 き く進み,強 度 の低
下が大 きいこと,な どになる。
上記 の点 よ り,寸 法的 には1,000ton以下 の中～小 マシ ン用型材 を対象 と し,
(a)析出強化を形成す る炭化物 はMC,M2Cと し,そ の析出量をSKD61の 場合 よ り多 くす る
とと もに,Cr系 炭化物 の生成 を抑制 し,MC→M2Cの 炭 化物 反 応を650℃以上 の高 い焼 も
どし温度域 で生 じさせ,極 微細析 出炭 化物の分布密度の低減を抑制す る。
ただ し,靱 性に配慮 して極微細析 出炭化物MC,M2Cの 分布密 度はSKD7の それ よ りは低
くし,焼 も どし温度650℃以下 での少 量のCr系炭化物の生成は許容す る。なお,靱 性 の点 よ
りMC系 の 巨大炭化物 の生成 は抑制す る。
(b)半冷15minでラス状 上 部ベ イナイ トの生成量は50%前後 な:いしこれ以下 を 目標 とし,塊 状
上部 ベイナイ トの生成 を抑制す る。 このため5Cr系 とす る。かつ,肩 効結 晶粒径 を小 さく保
つた めN添 加に よ り,オ ーステナイ ト結晶粒度 の微細化を はか る。
(c)残留炭化物 の量 をSKD61の それ と同等な い しそれ 以下Y'とどめ,靱 性 の向上 をはか る。
な どの ミクロ組織 的 目標 に併せ て,
(d)SKD61の場合Y'ず る窒 化特性,耐 酸化性を保持 させ る。
(e)従来SKD61に は1%前 後 のSiが 添加 されてお り,こ れ は耐 酸化 性 の向上 を もた らす と
同時 に500℃以下 の焼 もど しでのM3Cの析 出量を減少 させ,そ の結果500℃をxる 温 度域
でのその場核生成 に よるM3C→M7C3変態を抑制 し,高 温 強度 を上 げ ることが 確認 され てい
ioi)
る。
しか し,本 開発鋼については熱伝導率を高 く保つた めSi添加は行 なわ ない こととす る。
上記条件設定 の もとに実 験検討を行な い,含N5Cr-2.5Mo-V鋼 の開発を行 な った。
3.2.2含N5Cr-2.5Mo-V開発鋼 の性能
試作試料 の化学 組成 を表25に示す。
素材断面寸法は120mm×280mmで,弧光式 電気炉 で溶製 し,鍛 錬成 形比6以 上に熱間成 形 し,850
℃ で焼 な ま し処理 した。試験片は表面 と中心 との中間位 置 よ り鍛伸方 向に,採 取 し実験に供 した。
表25試 料の化学組成(wt%)
C Si Mn Cr Mo V N
0.30 0.32 0.58 5.10 2.62 0.65 0,041
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(1>ミクロ組織特 性
12mm×12mm×6mmの試験片を用 いてオ ーステナイ ト化温度1,020℃か らの焼 入冷却 速度 とベ
イナイ ト組織生 成の挙動を観察 した。 油冷 では ラス状 マル テソサ イ ト組織(ラ ス幅0.2,um)を示
す が,半冷15minでは約50%の ラス状上部 ベイナイ ト(ラ ス幅0.25μm)と10%前後の下 部ベイ
ナ イ ト(ベ イナ イ ト粒 内に炭化物の析 出を と もな う)を 生成 し,塊 状上部ベ イナイ トの生成 は 目
標通 り抑制 されてい る。半冷30minでは,ほぼ全面上部 ベイナイト組織 とな り,ラス幅は0.3μmに増
加 し,上 部ベイ ナイ トはほ とん どな くな る。半冷45minでは一 部塊状上 部ベイナイ ト化を示 し,
半冷60minではほぼ全面 塊状上 部ベイナイ トとな り,ベ イ ナイ ト粒幅 は0.5μm前後 となる。オ ー
ステナイ ト平均粒度 はJISNo.9.0で微 細であ る。
残留炭化物の面積率は0.40%,平均粒径 は0.22μm(粒径0.15μm以上 の炭化 物につ き測定)で,
先記SKD61の場合に対 し残 留炭 化物 の面 積率 はやや小 さ く,粒 径 も小 さい。 なお,MC型 の巨
大炭化物 の生成 はみ られ なか った。写真54に1,020℃よ り油冷,半 冷15,30,60m{nで焼入 後




写真54焼 入冷却速度 に よる焼 もどし(HRC45)時の炭化物析 出,分 布形態の変化
(含N5Cr-2.5Mo-V鋼,抽出 レプ リカ電顕像)
油冷 の場 合,密 に分布するラス境界を主体 に炭化物 の析 出分布 がみ とめられ,炭 化物 の分布 は全
体 として均一 である。基地 の極微 細析 出炭化 物の分 布密度は相対 的に低 い。半冷15minではマルテ
ー175一
ソサ イ トお よび上部ベ イナイ トのラス境界への析出お よび下部ベ イナイ ト粒 内の生成炭化物の成
長がみ られ る。 わずかY'旧オ ーステナ イ ト粒界への析出がみ られ るが,炭 化物の分布は油冷の場
合 に準 じて均一 であ る。
基地には極 微細析 出炭化物 の分布密度 の若 干の増 加がみ られ る。半冷30minでは 旧オーステ ナイ
ト粒界へ の優 先析 出が進み,ベ イナイ ト粒境界へ の析 出がみ られるが,ベイナイト粒幅 の増大に とも
ないベイナイト粒境界 の分布密度は減少 し,炭化物分布の不均一化 が進 んで来る。基地 の雲 状および
針状 の極微 細析 出炭 化物の分布密度 は明 らかに増加す る。半冷60minでは旧オーステナイ ト粒界へ の
優先析 出が顕著 にすすみ,基 地の雲状 お よび針状 の極微 細析出炭化物の分 布密度が一 層増大す る。
SKD61の場合 に対比すれ ぽ,旧 オ ーステナ イ ト粒界への軽 い優先析 出の開始 がSKD61の 場
合 半冷30minで生 じるのに対 し,こ れ よ りはや い半冷15min前後か ら生 じるこ とがみ とめ られた。
M3C→M7C3変態 を示 す密集棒 状あ るいは海綿 状炭化物か ら分 化 した小粒状炭化物形成 の傾向は
小 さ く,逆 に基 地中の極微 細析出炭 化物 の分布 密度がやや高い ことがみ とめ られ る。
油冷 お よび半冷30minで焼 入後700℃までの各種温 度に2h焼 もどした試料 についてX線 回折 お
よび電子線 回折 に よる炭化物 の構造 同定を行 な った結果 を表26に,ま た550～650℃に2h焼 も
どした場合 の抽 出 レプ リカ電顕法 に よる析 出炭化物 の分布組織 を写真55,56に 示す。




焼 も ど し 温 度CｰC)×2h

























電子線 (M(罫) (針 状M
zC)
()内 の数字は チ ャー ト上 の回折図形 の高 さ(目 盛)を 示す。
MC:(111)面M6C:(422)面M7C3:(102)面M23C6(422)面
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オ ース テ ナ イ ト化温 度:1,020℃×30mln,①:焼 も ど し
写 真55焼 入 冷 却 速 度 に よる焼 も ど し時(550～650℃ ×2h)の 炭 化 物 析 出,凝 集形 態 の変 化
(含N5Cr-2.5Mo-V鋼,抽 出 レプ リカ電 顕 像,×4,000)
写真56
オ ー ステ ナ イ ト化 温 度:1,020℃×30mm,①:焼 も ど し
焼 入冷 却 速 度 に よ る焼 も ど し時(550～650℃ ×2h)の 炭 化 物 析 出,凝 集 形態 の 変化
(含N5Cr-2.5Mo-V鋼,抽 出 レプ リカ電 顕 像 ×20,000)
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残 留炭化物 はSKD61の場合 と同様MC,ま た析 出強化 の主体 をなす極微細 析出炭 化物はMC
で,焼 もど し温 度600→650℃で分 布密度の減 少 と針状 のM2Cの析出がみ とめ られ る。
炭化物反応 の形態 その ものはSKD61の場合 に類似 してい るが,Cr系 炭化物M7C3,MasCsの
生成やM6Cの析 出凝集が よ り高温域 まで抑制 され,極 微細析 出炭化物 の凝集 がSKD61の場合
(550→600℃)より高温 側で生 じ,650℃で も若 干の分布密度を維持 してお り,所;期の 目標p`{'nz
う結果を示 してい る。
焼入冷却速度の影Y`つ いては,焼 もどし温度550～650℃では極微 細析出炭化物の分布 密度
は半冷30minの場 合の方が高 く,650℃を越 える温度域 では半冷30miniの場合,M23C6の析 出がす
すむ ため差 はな くな る。
以上本開発鋼は靱 性面 ではSKD61の 場合 よりも残留 炭化物量 が少なく,オ ーステナイ ト結 晶粒
度が微 細で,焼 入性につ いて も半冷30minよりはやい冷却 速度域 で上 部ベイナイ トの塊状化 は生
じない。また,高温強度特性面 ではSKD61の 場合 よ りも極微細析出炭化物の分布密度が高 く,よ
り高温域 までその凝集が抑制 され る。 この ように所期 の目標で あるSKD61Y=準ず る靱 性 とSKD61
よ りす ぐれた高温 強度 を もた らす ミクロ組織特性を備xて いる ことが確認 された。
(2)焼入冷却 速度 と破壊靱性値KIC,シ ャル ピー衝撃値
油冷 お よび半冷15～60minで焼 入 し,HRC44に焼 もどし後Klcお よびシ ャル ピー衝撃値を測
定 した結果を図85,86に示す。
KIcは油冷 では208k%m2mmで,焼入冷却速度の低下 により減少す るが半冷15minでは200%m2・
mmの良好 な水準を維持 してお り,半冷30minでも172k$mm2..>mmの値を示す。
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半冷45minでは150%m2・V駈fを下 まわ り,さらに半冷60minにかけて漸減す る。シ ャル ピー衝 撃
値 は半冷15minで4kgn'/cm2の良好な水準を示 し,半 冷30minで3,6～3.7忽咲}m2とな り,さ らに半
冷60minにかけて漸減す る。
以上,本開発鋼 の靱 性値 は半冷15minの冷却 で200%m歪V菰「以上 のKic値,ま た半冷30minで
もこれに準ず るKlc値の水準を維持 し,ま た半冷15minで4kg.1%m2以上 の シャル ピー衝 撃値 を示
し,所 期 の 目標水準を満 たす ものであ るこ とが確認 された。
(3)焼もどし温度に よる引張性質,シ ャル ピー衝撃値 の変化
油冷お よび半冷30minで焼入 した試料 を700℃までの各種温 度で2h焼 もど した場合 の引張性質
お よびシ ャル ピー衝撃値 の挙動 を図87に示 す。
比例限、はSKD61の 場合 よ りもやや 高い焼 もど し温度の550～575℃で最 高値を示 し,そ の値
はSKD61の 場合 よ りやや低 いがそれ よ り高 い焼 もど し温度域 での低下 の度合 が小 さ く,600℃
では本開発鋼の場合 の方 が高 く,そ れ 以上 の温度域 ではほぼ 同等 となる。
同様に引張強 さは焼 もどし温 度525℃で最大値を示 し,そ の値 はSKD61の 場合 よ り低いが,
それを越え る温度 での強度 の低下 の度合 は小 さ く.,600℃では本開発鋼 の場合 の方 が高 く,そ れ
以上の温度域では 同等 となる。
600℃以上 で本開発鋼 の場合 の方 が極微細 析出炭化物の分布密度が高 いのに,600℃を越 え る
温度域での引張強 さに差が ないのは,本 開発 鋼の場 合の方がC量 が低 く,Cの 固溶 強化に よる寄
与が小 さ く,ま た残留炭化物 の量 が少 な く,炭 化物量に よる硬 さ値へ の寄与 が少ない ことな どに
よる もの と考 えられ る。
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焼 も ど し温 度(℃)×2h
(試 験片平行 部径:6.35mm歪み速度:2.Om皿/min(クロスヘ ッド))
図87引 張 性質お よび シ ャル ピー衝撃値 にお よぼす 焼 もど し温度の影響
(含N5Cr-2.5Mo-V鋼)
シ ャル ピー衝撃値 は半冷30miniの場合析 出強化 に ともな う低下がSKD6工 の場 合 よ りやや大 き
く,そ の回復が よ り高い焼 もどし温度側 にずれ るが,こ れは極微 細析出炭化物の分布密度が高 く,
旧 オーステナイ ト粒界へ の析 出 も多い ことに よると考x.られ る。
逆にSKD7の 場合 よりも析 出強化 に ともな うシ ャル ピー衝撃値 の低下は小 さ く,そ の回復 も
低い温度域 で生 じる。
以上,本 開発鋼 の焼 もどし温度 に対する強度特性については,標準的引張強 さ150k%mz(HRC45
相当)を 与 える焼 も どし温度はSKD61の 場合 よ り高 く,ま た極微細析出炭化物 の凝集抵抗 も大
きい点 より600℃を越 える温度域 での実質的軟 化抵 抗は高い と考xら れ る こと,靱 性 もほぼ 目標
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の挙動 を示す ことが確認 された。
(4)試験 温度Y'よる引張性質,シ ャル ピー衝撃値 の変化
油冷 お よび半冷30minで焼入 した試料Y'つき,700℃までの各種温度 で2h焼 もどした場合の引
張性質お よびシ ャル ピー衝撃値の挙動を図88に示す。
引張 強 さは400℃まで漸 減 し,600℃まで減少 の程度 は大 きくな り,600℃を越 え る温 度域 で




























オ ー,ステ ナ イ ト化 温 度:1.020℃ ×30min
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試 験 温 度(℃)
(試験 片平行部径:6.35mm歪み 速度:2.Omm/min(クロスヘ ッド))
図88引 張性質,シ ャル ピー衝撃値 にお よぼす試 験温度 の影響
(含N5Cr-2.5Mo-V鋼)
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で本 開発鋼 の引張 強 さの方が相対的に高 くな り650℃ではsxllsl:56～56.5%m・,本開発鋼
:66～67k%m2で明 らか に本 開発鋼 の場 合の方 が高 く,SKD7の 場合(650℃で76～82k%m2)
にはお よぼないが,所 期の改善効果を示す。 なお,伸 び,絞 り,シ ャル ピー衝撃値につ いて も
SKD61の場合 より劣 る傾 向はみ られず 良好 であ ることがみ とめ られ る。
(5)焼入冷却 速度に よる衝撃遷移特性 の変化
油冷お よび半冷15,30minで焼 入冷却 し,HRC44に焼 もど し処理 した試料 につ き,Vノ ッチシ
























試 験 温 度(℃)
250 300
図89Vノ ッチシ ャル ピー衝 撃値にお よぼす試 験温度の影響
(含N5Cr-2.5Mo-V鋼)
50%脆性破面遷移 温度は,油 冷:ユ50℃,半冷ユ5min:200℃,半冷30min:200～250℃であ る。
油冷の場合の比較では本鋼の50%脆性破面遷移温 度はSKD61の それ(100～150℃)と同等であ
る。本鋼の半冷15minの場合 の50%脆 性破面遷移温度はSKD61の 半冷30minの場合(200℃)
と同等で,SKD7の 半冷5minの場合(200～250℃)よりも低 い。
一方吸収 エネルギーは油冷→半冷15min間で大 き く減 少 し,半冷30minY`かけての減少度は小
さ くな る。 本鋼 の半冷15minの場合 の吸収 エネルギ ーはSKD61.の半冷30minの場合 よ りやや低
いがSKD7の 油冷 の場合 とほぼ 同等の値 を示 して いる。
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以上,本 開発鋼 の靱性 の水準は半冷15minの冷 却ではSKD61の 半冷30minの場合 に準 じ,
SKD7の 油冷の場 合 とほぼ 同等 であ り,所 期 の 目標 を満 たす。
(6)焼入冷却速度に よる切欠疲労 ク ラック進展特性 の変化
油冷お よび半冷30minで焼入 し,HRC44に擁 もどした試料 につ き,500卸#20κ9(5cycles
/"sec)の繰 り返 し引張荷重に対す るクラック進 展深 さの関係 を測定 した結果を図90に示 す。
焼入冷却速度の低下に したが って疲労 ク ラック進展速 度は漸増 し,KICの低下 とも関連 して早期
に破断に至 る。
SKD61の場 合に対比すれば,本 開発鋼の油冷 の場合 の疲労 クラック進 展速 度はSKD61の そ













































































図90疲 労 クラック進展特性 にお よぼす焼入冷却速度 の影響
(含N5Cr誌2.5Mo-V鋼)
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程 度は本開発鋼の場 合の方がやや大 きい。 これ は本開発鋼 の場合 の方が各焼入冷却速度 の場合 に
おいて極微 細炭化物の分布密度が高 く,こ れに 関連 して耐 力比が高 く,ク ラック先端 での有効応
力拡大 係数 が相対的に大 き くな るため と推察 され る。
以上 疲労 クラ ックの進展速度につ いては,本 開発鋼 の場合 の方がやや大 きいが,焼 入冷却速 度
を半冷15minない しこれ よりはや い速 度に管理す る ことに よ り,SKD61の油冷 ～半冷30minの場
合 に準 じた特性 を付与す る ことがで きる。
(7)本開発鋼 の実用性能
,500ton以下程 度の中～小型マシソの型材 を主体 に適用 し,表27に示す よ うな顕著な改善効 果を得
てい るo
表27含N5Cr-2.5Mo-V開 発鋼 の使用寿命実績
(アル ミダイ カス ト型)
マ シ ソ 容 量
(型 寸 法)
SKD61
本 開 発 鋼







24,000shotで初 期 ク ラ ッ ク発 生,







40,000shotで初 期 ク ラ ッ ク発 生,
85,000shotを越xて も









20,000shotで初 期 ク ラ ック発生,
83,000shotを越xて も









3.3含N,Ni5.5Cr-Mo-v高 焼入性 マルテンサイ ト鋼
3。3.1開発 の指針
近年 の 自動車 の前輪 駆動化に ともな う前輪部へ の駆動機構の集約に よ り,こ れ ら部品を お さめ
るケースな どダイカス ト部品 の大型化 と形状 の複雑化がすす んで来た。 それ とともY'成形能率 向
上 のための成形 →型 開 き後の型面の噴水冷却が普及 して来た。
この結果 と して型面への ヒー トクラ ックの早期発生 と進展や型隅角 部か らの大割れ の問題 が提
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起 され,対 応策 の検討 が必要 にな って来た。 原因は潤滑冷却な ど使用条件,形 状,寸 法の変化に
よる型 に作用す る負荷条件 の過酷化 のみ でな く,
(1)型の大型化,形 状 の複雑化 に よる大割れ の危険性を考慮 して型の熱 処理硬 さを下げた結果 と し
て ヒー トクラックの早期発生 と進 展を まね いた例,
(2)型の大型化 に よる冷却速度 の低下 に ともな う焼 入組織 の変化を まね き(マ ルテ ンサイ ト,ラ ス
状上部 ベイナイ ト→塊状上部 ベイナイ ト),靱 性低下を生 じ,こ の結果大 割れや型 隅角 部か ら
割れを まねいた例,が 多い。
したが って,初 期 ヒー トク ラックを抑制 し,か つ大割れを防止 して型寿命 を向上 させ るための
対策 としては,現 用のSKD61v'ついては,
(1)型寸法 の増大を考慮 した焼 入冷却方法(速 度)の 適切 な管理V'よる靱性低下 の防 止,
(2)偏析の低減や,と くに入念 な鍛造 あるいは非金属 介在物,と くに熱 間加工方 向になが くのびや
す い硫化物系介在物 の低減 に よる素材 の靱性水 準の向上 や方 向性 の低減 な どY'よる改善 が重要
であ り,こ の面か らの改善 の努力が行 なわれ,効 果が 得 られ ている。
ただ し,
(3)型の寸法が とくに大型化(た とTxぽ700mm×700mm×1,200m皿2など)し た場合,衝 風冷却 で
靱 性上好 ま しい限界 の冷却速度,半冷30minでの冷却 が困難 であ り,(1),(2)面か らの改善 では限
界が あ り,型 材 自体 のベイナイ ト焼入性 の改善 が不可 欠であ る。
上記観点 より,奉 研究 では,
大寸法の型の衝風冷却におけ る焼入冷却速度 一た とえぽ半冷45～60minでも塊状上部 ベイナイ
トの生成が抑制 され良好 な靱性が得 られ,か つ高温 強度 はSKD61と 同等 以上 であ る型材料 の開
発に取組 んだo
(a)現用のSKD61を 基準に考 えれぽ,半冷45～60minの焼 入冷却速 度域 で塊状上 部ベイナイ ト
の生成を抑制す るためには,Cr量 の増加 お よびNiの 添 加が有 効であ ることは実験 的に確認 さ
れてい る。
この場合
(i)Ni量の多量の添加は アル ミ溶湯に よる溶 損を 促進 させ る危険が あ り,ま た被切 削性 の低
下を まね き,
一方,
(ii')Cr量の過度 の増量は焼 もどし時Cr系 炭化物 と くにM23C6の生成 と凝 集を促進 させ,高 温
強度 の低下を まね くので,こ の点 を考慮 したCr,Mo,V;Cなど適正量の設定が必要 である。
その他,併 せて靱 性向上 の点 より配慮すべ き事柄 としては,
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(b)焼入冷却速度の低下に ともな う有効結晶粒径 の増大 に よる靱性 の低下 への対 策 として,・オー
ステナイ ト結 晶粒度 自体を微細 化す るこ とに よる改善が有 効 と考え られ る点,
(c)残留炭化物量の低減に よる靱性の向上につ いて も,・結晶粒度 の増大 を まねか ない配慮 の もと
に検討すべ きと考 えられ る点,な どで ある。
上記の点 よ り,
(Dベ イナ イ ト焼入性を高め るためのCr量 の若干 の増 加に よるMおC6の析出量の増加は許容す
るが,靱 性の点 より旧オーステナイ ト粒界へ のMzsCsの優先析 出傾 向を抑制す る。 このため
基地組織を ラス状 マル テ ンサ イ トない しラス状上部 ベイナイ トあ るいはベイナイ ト粒 内に炭
化物の生成を と もな う下部ベ イナイ トの混在す る組織 とす る。
(ii)高温強度の点 よりM23C6の析出やM3C→M7C3の炭化物反応 と併行 してMC,M2Cなど極微細
析出炭化物の析出をSKD61の 場合 より多 く行 なわせ,分 布密 度を高 めるQと くV`650℃以
上 の焼 もどし温 度域での分布密度を相対的 に高 くす る。 この場合SKD7の 場合 よ り密度は
低 く保つ。
㊥M7C3,M23C6,M6C等の析出,凝 集 の早期進行 も抑制す る。
な どの条件の もとにSKD61を 基準 としてCr量 の増加 と併せ てMo量 を増加させ,C量 を
低下 させ る方向での検討を行 な う。 また,ベ イナイ ト焼入性を高め,基 地 の本質的靱性 を向
上 させ る効果のあ るNiの 適量添 加を検討す る。
by)オーステナイ ト結晶粒径を小 さ くす るためのNの 適量添加を検討す る。
N)Siについては,その添加に よる高温強度改善の効果は3.2に記述 の通 りみ とめ られ ている
が,本 開発では 同様に熱伝導率を重視す る立場か らSi添加は行 なわ ない。




素材寸法は200mm×380mmで,弧光式電気炉 で溶製 し,鍛 錬 成形比6以 上 に熱 間成形 し,85ぴC
で焼.なま し処理 した。試 験片は表面 と中心 との 中間位置 より鍛伸方 向に採取 して実験 に供 した。
表28試 料の化学組成(Wt%)
C Si Mn Ni Cr Mo V N
0.34 0.29 0.67 0.56 5.61 1.55 0.60 0,041
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(1)ミクロ組織特性
12皿m×12mm×6mmの試験 片を用 いて,オ ーステナイ ト化温 度1,020℃か ら焼入冷却速度 とベ
イナイ ト組織生成 の挙動 を観察 した。 油冷 では ラス状 マルテ ソサイ ト組織(ラ ス幅0.2μm)を示
す が,半冷15minでは数%の 下部ベイナ イ ト(ベイナイ ト粒 内に炭化物 の析 出を ともな う)を生成
し,半冷30minでは下 部ベイナ イ ト量は15%前 後 とな る。半冷60minでは下 部ベイナイ ト量は50
%前 後 とな る。上部 ベイナイ トの生 成はほ とん どみ られない。 下部ベイナイ ト粒幅 は2.5μm以下
で,大 半は0.gum以下であ る。 オ ーステナ イ ト結晶粒度はJISNo.9.0で小 さい。 残 留炭化物の
面積率は0.62%,平均粒径は0.46μm(粒径0.15μm以上 の炭化物につ き測定)で,SKD61の 場合
に対 し,残留炭化物 の面積率,粒 径 ともやや大 きい。写 真57に1,020℃か ら油冷お よび半冷30～90




油 冷 半 冷30min 半 冷60min 半 冷90min
(オ ー ス テ ナ イ ト化 温 度:1,020℃ ×30min)
写 真57焼 入 冷 却 速 度 に よる焼 も ど し(HRC45)組 織 の変 化
(含N,Ni5.5Cr-Mo-V鋼,光 学 顕微 鏡 像)
(SKD61と の 対 比)
x400
本開発鋼 の場 合,焼 入冷 却速度が低下 して もSKD61に み られ るよ うな粗大な上部ベイナイ ト
の生成 はみ られず,有 効結晶粒径はわずかに増大す るのみ であ る。 写真58,59に1,020℃か ら
油冷 お よび半冷30,60minで焼 入冷 却 後600,650℃Y`焼もどした場合 の炭化物 の析出,凝 集状
態を抽出 レプ リカ電顕組織に より観察 した結果を示す。・
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x4,000
写真58 焼入冷却速度に よる焼 もど し時(600,650℃×2h)の 炭化物析 出,凝 集形態 の変化




①:焼 も ど し
x20,000
写真59 焼 入冷却 速度に よる焼 もどし時(600,650℃×2h)の炭化物 析出,凝 集形態の変化
(含N,N15.5Cr-Mo-V鋼,抽出 レプ リカ電顕像)
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また,表29に油冷 お よび半冷30,60minで焼 入冷却後700℃までの各種温 度に焼 もどした場合 の
析 出炭化物 のX線 お よび電子線 回折 に よる構造 同定 の結 果を示す。
残留炭化物 はMCで ある。 油冷試料 の場合,焼 もどし温 度が400℃で密 に分布す るマルテ ソサ
イ トラスの境界 を主体 に棒状 あるいは密集棒状 のM3Cの析 出を生 じ,500℃ではM3Cの析 出は一
層増加す る。550℃では基地 中への雲状 の極微細析 出炭化物MCの 生成 に ともないM3Cの 再 固
溶 を生 じるが,一 部 は再 固溶せず残存す る。600℃では ラス境界や 旧オ ーステナイ ト粒界 な どの
組織境 界Yom.MzsCsの析 出がすすみ,ま た棒状 また は密集棒状 のM3Cの粒状化 に よる分化がやや進
む。




焼 も ど し 温 度 ・ぐC)×2h




























































()内 の数字 はチ ャー ト上 の回折 図形 の高 さ(目 盛)を 示 す。
MC:(111)面M6C:(422)面M7C3:(102)面M23C6(422)面
基地中の極微細炭化物の形態がやや針状化の傾向を示 し,分布密度が若干減少する。650℃で
は上記M23C6の凝集 と粒状化が生 じ,またM3C→M?C3変態により棒状炭化物の分化 と粒状化が
明らかG'進む。基地中の極微細析出炭化物の分布密度はさらに減少するが大幅な減少は示さない。
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SKD61の場 合に対 比す れば,焼 もどし温度650℃でのM23C6,M7C3炭化物粒 の成長の程 度
は小 さ く,こ れに関連 して旧オ ーステナイ ト粒 界への優 先析出の傾向 も小 さい。 これは靱 性上有
利な傾 向 と推察 され る。
基地中の極微細析 出炭化物の分布か らもSKD61の場合 と同等以上の高温強度特性を有 してい ると
判 断 され る。半冷30minおよび60minの場合 とも油冷の場合に全般的G'は類似 した挙動を示 し,
600,650℃焼 もどしにおいてMxiCs,M7C3系の炭化 物 の分布 のむ らがわず かに大 き くな:り,
基地 中の極微細析 出炭化物 の分布密 度 もやや高 くな るが,大 きな変化 を生 じない結 果を得 た。半
冷30,60minの試 料 の場合,500℃以下の焼 もど し温度 でのM3Cの析 出量が油冷 の場合 よ りやや
少 な く,ま た500℃を越 える焼 もどし温度 での特殊炭化 物MC,M2Cの 生成に ともな うM3Cの再
固溶に よる残存量が油冷 の場合 よ りも少 ない傾 向がみ とめ られ たが,こ れが極微細析 出炭化物 の
分布密度を油冷 の場合 よ り高 めた原 因 と推察 され る。
下部ベ イナイ ト部では500℃をxる 焼 もどし温度 でのM3Cの再固溶 が他の部分 より少 ない傾
向がみ とめ られ,そ の結果 として この部分 では極微細析 出炭化物 の分布密度 は相対 的に低 い。
焼入冷却速度の低下Yrともな う炭化物 の析 出,凝 集 の場所 としての組織境界 の減少やM3C→M7C3
変態量の減少の結果 として,旧 オーステナイ ト粒界へ の炭化物 の優先析 出の傾 向は油冷 の場合 よ
りやや増加す るが,大 きな変化はみ られ ない。
以上,本 開発鋼は ミク ロ組織的に半冷60minまで焼入冷却速度が低下 して も大 きな靱 性 の低下
を 生ぜず,ま たSKD61の 場合 と同等以上 の高温強度特性を有す る と推察 され る ものである。以
下 特性の確認を行な った。
(2)焼入冷却速度に よる破壊靱 性値KIc,シ ャル ピー衝撃値 の変 化
油冷お よび半冷30minと60minで焼入冷却後,HRC44に 焼 も どした試料 につ いて破壊靱性値
KIc,シ ャルピー衝撃 値を測定 した結果を図91,92に示す。
焼 入冷却 速度の低下に ともないKIc値は なだ らかに低下す るが,半 冷30minで280%m・・V/mm,
半冷60minで253%m2・～mmで,良 好 な水準 を示 し,SKD61の 半冷30min:205%m・mm,
半冷60min:140k$m皿Z'mmy`対し明 らかに高 く,所期の改善効果を示 して いる ことが確認 された。
シ ャル ピー衝撃値 につ いて は半冷60minでも4kgr%m2を越 える高 い値を示 している。試験後 クラ
ック2mm進展部の破面 観察を行な った結果 を写 真60に示す。
油冷 では細か い起伏 を ともな った擬 へ き開破面 を呈 し,破面単位は小 さい。半冷30minでは と く
V'明確 な変化 はみ られず,半 冷60minの場 合ややへ き開破壊傾 向を増大 し,若干破面単位 は増大す
るが大 きな変化 はみ られ ない。
SKD61の場合(写 真23)に対 し,へ き開破壊 の傾 向が小 さ く,焼 入冷却 速度の低下 に ともな
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写真60焼 入冷却 速度に よる焼 もどし後の シャル ピー衝撃試験片破面 の形態変化
(含N,Ni5.5Cr-Mo-V鋼)
以上 シ ャル ピー試験 結果において も所期の 目標に沿 う靱 性を有 してい ることがみ とめ られ る。
(3)焼もどし温 度に よる引張性質,シ ャル ピー衝撃値の変化
油冷 お よび半冷30minと60minで焼入冷却後700℃までの各種温度に焼 もど し処理後引張試験
を 行な った結果を図93,94に 示す。
焼入冷却速度 の低下(油 冷→半冷60min)による引張強 さの変化はSKD61の場合(図28,油冷
→半冷30min)よりも明 らか に小 さい。
引張強 さは550℃を越 え る実用焼 もどし温度域 においてC量 が低 いためSKD61の 場合 よ りや
や低 いが ほぼ 同等 である。比 例限,o.2%耐 力について も同様 の傾 向がみ とめ られ る。
シ ャル ピー衝撃値は550℃を越 える焼 もどし温 度域 で油冷 お よび 半冷30minの場合 と もそれ
ぞ れSKD61の 場合 よ り明 らかに高 く,半冷60minの場合にはSKD61の 半冷30minの場合 と同
等の 値を示す。
以上本鋼 の実用焼 もどし温度 以上 の温度域 で焼 もどした場合 の強度はSKD61の 半冷30minの
場合 に匹 敵す る値を示 し,所 期の 目標に沿 うものであ ることがみ とめ られ る。
(4)試験温度 と引張性質,シ ャル ピー衝撃値 の関係
油冷お よび半冷30minで焼 入冷 却後,HRC44に 焼 もどした試 料 につ いて700℃までの各種温
度 で引張性質お よび シ ャル ピー衝撃値を測定 した結果を 図95に示す。
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図94引 張性質 お よびシ ャル ピー衝 撃値 にお よぼす焼 もど し温 度の影響
(含N,Ni5.5Cr-Mo-V鋼)
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試 験 温 度(℃)
600700
(灘 膿 轡 鷲 、35mmn(Jpスペ。ド))
図95引 張性質,シ ャル ピー衝撃値 にお よぼす試験温 度の影響
(含N,Ni5.5Cr-Mo-V鋼)『
SKD61の場合に対比 して,400℃をxる 温 度域 で本開発鋼の場合 の方が 引張強 さはやや 高
い。 シ ャル ピー衝撃値Y'ついてはSKD61の 場合 と際 立 った差はな く,良 好な値を示 して いる。
以上,本 開発鋼の高温域におけ る強度はSKD61の それ よ りもやや高 く,所 期の 目標に沿 う結
果を得た。
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(5)焼入冷却 速度に よる衝撃遷 移特性の変化
油冷 お よび半冷30,60minで焼入 し,HRC44に焼 もどし後 にVノ ッチシャルピー試験片 に よ り試



































試 験 温 度(℃)
図96Vノ ッチ シ ャル ピ ー衝 撃 値 に お よぼ す 試 験 温 度 の 影 響
(含N,Ni5.5Cr-Mo-V鋼)
50%脆性破面遷移 温度は油冷:100～150℃,半冷30min:150℃,半冷60min:150～200℃
で,焼 入冷却速度の低下に よ り上昇 し,ま た上部棚 エネルギー値 も油冷→半冷30min間で明 らか
な低下がみ られ る。
SKD61の場合 に対比すれぽ50%脆性破面遷移温度は各焼入冷却速度 の場合 とも低 く,ま た
SKD61の半冷30minの場合(200℃)に対 し,本 開発鋼の半冷60minの場合(150～200℃)の方
が低い。 また吸収エネルギ ーについて も,た とxぽ150℃ ではSKD61の 半冷30minの場合
(3.2kg`r'ym2)に対 し,本 開発鋼の半冷60minの場合(3.5kgm/cm2)の方が高 く,破面遷移温度,吸 収
エ ネルギ ーにお いて所期 の改善効果 を満た している。
以上,本 開発鋼の高温強度特性はSKD61の それ と同等以上で,靱 性 につ いては半冷60minで




2,500tonマシ ン用 の大 寸法 のアル ミダイカス ト型材(た とえぽ700mm×1,000mm×1,200mmのや
大割れが問題 となる各種 アル ミダイ カス ト型 に好結果 が得 られつつあ り,そ の他押 出工具 な どダ
イカスr以 外 の分野 の割 れが問題 とな る各種熱間工具へ も適 用が進みつつあ る。
103)104)
3.41.5Ni-2.5Cr-Mo-V高靱 性 マルテ ンサイ ト鋼
3.4.1開発の指 針
近年予 備調質 の熱間 プ レス鍛造型にお いて,鍛 造精度 の向上 のため,仕 上 型を主 体に型隅部の形
状 の鋭 角化,ま た,型 の大寸 法化,型 の形状複雑化 がすす んで きた。 この分 野には従来5Cr系の
SKD6,61,62やNiを含む高靱 性鋼SKT4が 使 用 され てい るが,5Cr系 鋼では靱 性がか な らず
しも十 分でな く,割 れの問題が あ り,一 方SKT4の 場 合,高 温強度が十 分でな く,一部窒化処理 で
寿命向上 をはか っては いるが,へ た り,摩 耗 に よ り短寿 命に終 る問題 が生 じ,本 用途Y'対す る適材
開発への要求が高 まって来た。
と くY`SKT4の場合,被 加工材 との摩 榛発熱に より型 表面がAl変態以上に昇温 し,大 きな塑性流
動を生 じる傾向が あ り,こ れ に対す る対策 も必要 とな った。 本用途の開発型材 として必要 な特性を
列挙す る と,
(1)被加工 性の点 よ り硬 さはHRC41(HB381)前後を基準 とす る,
(2)SKD61相当の高温強度 を備 えてい ること,
(3)SKT4と同一水準 の靱性 を備 えてお り,半冷30minでの焼入冷却後の焼 もど し(HRC41)で
300k%mZ'mmy'.近いKIC値を保持す ること,
(4)A1,A3変態 点はSKT4の 場合(A、:740℃,A3:783℃)より高 い こと,
(5)窒化 に よる耐摩耗,へ た り寿命向上の効果を高 めるた め,窒 化硬 さがSKT4の それ(表面で
HV600～650)よりも高 い こと,
ただ し再型彫 加工(リ シンク)が 可能な範 囲に とどめ る必要が あ り,表 面硬 さHV850前後 を 目
途 とす る,
(注)SKD61な ど5Cr系 鋼 の場合窒化表面 硬 さがHV1,㎜以上 とな り,再型 彫加工が困難 とな る
(6)予熱 に よる靱 性改善効果の点 よ り,衝 撃遷移温度 はSKT4の それ と同等 以下 で,か つ上部棚エ
ネルギー値は同等以上 であ ること,な どであ る。
本 用途 の型用鋼 と して,
(1)SKD6,61,62などの問題点は,
(D靱 性面 では,




(b)50%脆性破面遷移温.度は,油 冷:100～150℃,半冷:30min:200℃で,焼 入冷却 速度
が低下 した場合,予 熱 に よる靱 性向上効果がかな らず しも十分 でない こと,
(ii)高温強度面 ではHRC41狙 いの場 合の焼 もど し温度600～650℃でCr系 炭化物M7C3,M23C6




残留炭化物はM23C6,析出炭化物はM3C,M23C6で,焼もどし温度 の上 昇 とともに炭化物 の
析出 と凝集が大 き く進み,本 用 途に対 し高温強度が不足す る こと,
(ii)靱性面 では,
50%脆性破面遷移温 度は 油冷:50～100℃,半 冷30min:100℃で良好 であ るが,上 部棚
エネルギー値は5.5～EkSm/maで十 分高い とは いえず,予 熱の効果を高め るため に も吸収 エネルギ
ー値 の向上を はか る余 地のあ ること一 残留炭化物量の低減に よ り改善 の可 能性 があ ると考 え ら
れ る,な どである。
上記観点 に立 ち,下 記 ミクロ組織 目標を設定 した。
(1)靱性 の点 よ り極微 細析出炭化物MC,M2Cの 析 出や 旧オーステナイ ト粒 界やその他の組織境:界
への析 出を生 じやす いM23C6,M6Cの析出を抑制す る。
(2)焼もどし軟化抵抗,高 温 強度の点 よ り,
ci)炭化物反応 について,
M3C析出,成 長→(M3C→M7C3)変態を行 なわせ るが,Mo,Cr,Vの 添 加に よるこれ ら元
素の炭化物 中へ の固溶 に よ りM3C,M7C3の成長を極 力抑制す る。 また凝 集のはやいM23C6の
生成 を抑制す る。
⑪ 残 留炭化 物は析 出炭化物 と種類の ことなるMCと し,析 出炭化物の凝集段階で残留炭化物 の
成長 を抑制 す る。
(3)衝撃試験 におけ る吸収エネルギ ーを高め るため,残 留炭化物 の面積率は1%以 下を狙 う。
(SKT4の場合,残 留炭化物 の面積率:2.2%,平 均粒径:0、59μm)
(4)Niの固溶に よる基地の靱 性 向上効果を活用す る。
(5)型表面の塑 性流動に よる損耗を抑制す るためA1変態 開始点 をSKT4の それ(740℃)よりも高
くす る。 な どで ある。
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上記 に もとず き検討を行 ない,1.5Ni-2.5Cr-Mo-V高靱 性プ レス鍛 造型用鋼を開発 し,実 体
型素材 に よる特性の確認を行 な った。
3.4,21.5Ni-2.5Cr-Mo-V開 発 鋼 の性 能
試 料 は1.5Ni-2.5Cr-Mo-V鋼 で,化 学 組 成 を表30に 示す 。
表30試 料の化学組成(wt%)
C Si Mn Ni Cr Mo v
0.46 0.48 a77 1.45 2.43 1.43 0.56
素材 断面寸法 は260皿m×380mmで弧光式 電気炉 で溶製 し,鍛 錬 成形比6以 上に熱 間成形 し,70ぴC
で焼 な まし処理 した。試験片 は表面 と中心 との中間位置 よ り鍛伸方 向ly採取 して実験に供 した。
(1)ミクロ組織特性
12mm×12mm:×6mmの試験片を用いてオーステナイ ト化温度930℃からの焼入冷却速度 とベイナイ
ト組織生成 の挙動 お よび焼 もどしにおけ る析 出炭化物の分布挙動を観察 した。
本鋼 は油冷 では ラス状 マルテ ソサイ ト(ラス幅0.25μm)組織を示すが,半 冷15minでは下部 ベイ
ナイ トを10%生 成 し,半冷30minでは下部ベ イナイ ト量は20～30%と なる。 さ らに半冷60min
での冷却速 度の範 囲では上 部ベイナイ トの生成はみ られ ない。下部 ベイナイ ト粒幅は最大1.7um
程度 である。
残 留炭化物 の面積率 は0。85%(0.15μm以上 の炭 化物につ き測定)で,目 標 とした1%以 下を
満た してお り,残留炭化物の平均粒径 は0.48μmで微細 であ る。写 真61Y`930℃よ り油冷,半冷30min,
60minで焼 入冷却 後,500～650℃の各種温 度に各2h焼 もど した試 料Y'ついての抽出 レプ リカ電
顕法 に よる炭化物分布 の観察縁 を示す。
また,X線 お よび電子線 回折 に よる炭 化物の構造 同定の結果を表31に示す。
油冷試料 の場合,焼 もど し温 度が400℃では ラス境界を主体 に棒状 あるいは密集棒 状を主 体 と
したM3C炭 化物 の析 出分布 が進 み,500～600℃で さ らに炭化物 の析 出がすす むが,大 きな変化
は生 じない。600→650℃でM3C→M7C3変態がすすみ,炭 化物 の粒状 化,成 長 と分 布密度の減
少がみ られ るが,SKT4に おけ る ような粒 状炭 化 物 の粗 大化や析 出炭 化物の分布密度の大幅な
減少 はみ られず,650℃ では炭 化物の分布密度はSKD61の 場合 よ りもやや 高い。
また,靱 性 に不 利な影 響を与xるMC,M2C等 の極微細炭化物の析出や 旧オーステナイ ト粒界
へのMzaCs,M6Cの析 出はみ られ ない。半冷30minの冷 却に よる20～30%の下都ベイナ イ トを含
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オーステナイ ト化温度:930℃×30mm,①:焼 もどし
写真61焼 入冷却速度 に よる焼 もどし時(500～650℃×2h)の 炭化物析出,凝 集形態の変化
(15N1-25Cr-Mo-V鋼,抽 出 レプ リカ電顕像,×4,000)
む試 料の場合,焼 もど し温度が400℃でマルテ ソサ イrラ ス境界 を主体 に棒状 あるいは密集棒状
のM3C炭 化物 の析 出がすす み,ま た下部 ベイナイ ト部にはベイナイ ト粒 内に生 じていた炭化物の
若干 の成長 を生 じる。
500～600℃で さらに炭化物の析出がすすむが大 きな変化は生ぜず,下 部 ベイナイ ト部で析出
炭化物の分 布密度が減少 し,や や炭化物の分 布む らが大 き くな る。
600～650℃で炭化物 の粒状化 と成長,分 布密度 の減少がみ られ,旧 オ ーステナイ ト粒界への
析出 もやや増加す るよ うに見 えるがおおむね油冷の場合 と同様 の形態 を呈す る。油冷 の場合 よ り
やや分布む らが増加す るが大 きな変化は示 さない。
なお,半 冷60mlnの場合 も焼 もどし時 の炭化物 の析 出,凝 集 の形態 は上記 とほぼ 同様であ り,
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表3iX線 お よび 電 子線 回 折1..1yよる炭 化 物 同定 結 果
(1.5Ni-2.5Cr-Mo-V鋼)
オ ース テナ イ ト化 温 度:930℃ ×30min
焼 入 ま ま
焼 も ど し 温 度(℃)×2h


















































()内 の数字はチ ャー ト上 の回折 図形の高 さ(目 盛)を 示す。
MC:(111)面'M3C:(211)面M7C3:(411)面
や や分布密度の減少 と旧オー冬テナイ ト粒界へ の一部連鎖状析出分布がみ られ るが,大 きな変化
はみ られず,焼 入冷却速度 の低下に対 し靱性 を大 き く低下 させ る ような組織変化 を生 じない こ と
が確認 された。
以上,本 鋼 は標準 の焼 もどし硬 さHRC41(焼 もど し温 度620～630℃前後)の 場合,若 干の
残 留MCと 焼 もどしY'より析出 したM3Cお よび これか ら変態 して生 じたM7C3が均一Y'分散 した
組織 を示 し,焼 入冷却速 度の低 下に対 し大 きな変化を示 さない。
SKD61における よ うな旧オ ーステナイ ト粒界へのM23C6,M6Cの析 出はみ られず,ま たSK
T4に おけ る ようなMzsCsの大 きな成 長はみ られず,靱 性上有利な ミク ロ組織形態を呈す る。
また,650℃な ど高温 の焼 もど し効果を受けた場合 に も炭化物の分布密度 の高 さはSKD61の
場 合 と同等以上で,SKT4の 場 合の よ うなM3C,MzsCsの粗 大 化はみ られ ない。 この ように靱
性,高 温強度,焼 入性に開 し,所 期 の ミクロ組織 目標を満 たす もの である ことが確認 された・
(2)焼入冷却速度に よる破壊靱 性値KIC(KQ),シャル ピー衝撃値の変化
930℃か ら油冷お よび半冷15～16minで焼 入冷却 後HRC41に焼 も どした場合のKlc(KQ)値お
よび シ ャル ピー衝撃値を測定 した。 その結果 を図97,98に示す。
本開発鋼のKlc値は半冷30minで290k$m皿・・V葡 の値を示 し,SKT4の 場合(半 冷30minで
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315k/皿・・mm)に 準ず る良好 な値を示 し,ま た シ ャル ピー衝撃値 につ いて も半冷30minで4.6
伽%皿2の高値を示 してお り,所 期の靱 性水準を満たす。
(3)焼もどし温度 に よる引張性質,シ ャル ピー衝撃 値の変化
油冷 お よび半冷30minで焼入 した試 料につ き,700℃までの各種温 度に焼 もど し後引張性質お よ














半 冷 時 間(min)
図97破 壊靱性値KIC(KQ)にお よぼす焼 入冷却 速度の影響
(1.5Ni-2.5Cr-Mo-V鋼)
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焼 も ど し 温 度(℃)
(試 験 片 平 行 部 径:6.35mm歪み 速 度:2.Om囑in(クロス ヘ ッ ド))
図99引 張性質 お よびシ ャル ピー衝撃値にお よぼす焼 もどし温 度の影響
(1.5Ni-2.5Cr-Mo-V鋼)
比例限は油冷 の場合焼 もどし温 度の上昇に と もない漸減す るが,半冷30minの場合,擁 もど し温
度が450℃で極小 を示 し,55ぴCにかけ て上 昇 し,550℃で最 高値を示 し,油 冷 の場合 よ りやや
高 くな り,600℃以上 では油冷の場合 よ りやや低 くな る。550℃にかけて の上昇 は残留 オーステ
ナイ トの分解 に よるもの と推察 され る。
引張強 さは油冷,半冷30minの場合 とも焼 もどし温 度450℃まで減少 した のち,加工硬化性 との
関係 に よ り450～550℃にかけて横ぽい ない しやや上昇 し,600℃にかけて漸減 し,600℃を越
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え る温度で強度の低下がやや大 き くなる。
SKT4の場合 に対比 して,焼 もどし温 度400℃を越 える温度 での強度 が明 らかY`高い。
本開発鋼 の場合 の引張強さは,焼 もどし温度が600℃:164～165kg/mmz・650℃:120～125%m2であ る
が,SKT4の 場合(図60),600℃:164～165詫%m2,650℃:100kS/mmz,であ る。一方SKD61
の場合に対比すれぽ,引 張 強 さは焼 もど し温 度が500～550℃では本開発鋼の場 合の方 が明 らか
に低 いが,問 題 の これを越 え る温 度域 では,SKD61の 場合,600℃:156～163k%m2,650℃
:114～118k%ID・であるのに対 し本開発鋼の場合の方が高 い。
以上,焼 もどし温度 に対す る強度の挙動につ いては所期 の 目標を満 たす ことが確認 された。
(4)試験温度 と引張性質,シ ャル ピー衝撃値の関係
油冷お よび半冷30minで焼 入冷却後700℃までの各種温 度で高温 引張 試験を行な った結果を図
100に示す。
高温引張 強 さは300℃まで漸減 したの ち500℃にか けて減少 度が大 き くな り,こ れをxる 温
度域 で さらに減少 度が大 き くな る。SKT4の 場合v'対比すれば,400℃ を 越え る温度 域で本開
発鋼 の強度 が高 く,650℃ではSKT4:26～28κ%m2に 対 し,本 開発鋼:48.5～50κ%m・で
明 らかに高 い。
一方,SKD61の 場合(図29)に対比すれば,同 じ焼 もどし硬 さ(HRC40～41)の場合,500
℃を 越え る温度域 で本開発鋼の場合 の方 が同等 ない しやや高い値を示す。た とえぽSKD61の 場
合 の引張 強 さは600℃:63一{}5ん%m2,650℃・:48k%m'・に対 し,本 開発鋼の場合600℃:66～
67ksmm2,650℃:48.5～50k%mm2であ る。
以上,本 開発鋼の高温引張強 さはSKT4の それ よ り明 らかに高 く,SKD61の それ と同等 かや











































試 験 温 度(℃)
(試験片平行部径:6.35皿m歪み速度:2.Omm/min(クRスヘ ッ ド))
図100引 張性質,シ ャル ピー衝撃値 にお よぼす試験温度 の影響
(1.5Ni-2,5Cr-Mo-V鋼)
(5)焼入冷却速度に よる衝撃遷移特性の変化
油冷 お よび半冷30minで焼 入冷却後HRC44に 焼 もど した試料につ き,Vノ ッチシャル ピー試 験
片 に よる20～300℃での衝撃試 験を行な った 結果を 図101に示す。
破面観察 に よる50%脆 性破面遷移温度は油冷:50℃,半 冷30min:50～100℃で,SKT4の
場合 よ りやや低 く,破 断 までの吸収 エネルギ ーは本開発鋼の場合 の方が高 い。
た とえば,150℃におけ る吸収 エネルギー(油冷 ～半冷30min)は本 開発鋼:6.3～6.5kgM/cm2






強 さ_× ～ 油冷
畠 焼 もどし硬 さ:HRC41x鴫黙 マ0.2%耐力、㍉
《乙 ＼
、 ㍉




















-Uノ ソチ .一一 一瓦×一 茎
x
}
準での使用が可能 であるこ とを示 してい る。




























試 験 温 度(℃)
図101Vノ ッチ シ ャル ピー衝 撃 値 に お よぼ す 試 験 温 度 の影 響
(1.5Ni-2.5Cr-Mo-V鋼)
(6)窒化特性
本開発鋼お よびSKT4,SKD61の ガス窒化(520℃×40h)におけ る断面硬 さ分布測定 の結果
を 図102に示す。
SKT4の場合,Cr量 が低 いため窒化表面硬 さがHV600前後 で相対 的に低 いが,2.5Crの本
開発鋼 の場合窒 化表面硬 さはHV857前後 まで上昇 してお り,所 期 の 目標に合致す る ものである。
なお,5CrのSKD61の 場合,窒 化表面硬 さがHV1,000をx,再型彫加工が困難 とな るため,
本用途の型の場合,一 般には窒化処理は適用 され ない。
(7)A1～A3変態点
加熱速度5.%inの場 合のA1～A3変態点測 定値 は,本開発鋼 の場合767～821℃で,sKT4
の場合 の740～783℃よ りも高 く,所 期の 目標を満た している。
(8)本開発鋼の実用性能
大寸法 の型,鋭 い隅角部形状を有す る仕上型,隅 角部Rの 小 さい深 彫型な ど鍛 造型への使用が
































表 面 か ら の 藻 さ(叫)
図102ガ ス窒 化におけ る断面硬 さ分布例
(1.5Ni-2.5Cr-Mo-V鋼)
1.02.0
表321.5Ni-2.5Cr-Mo-V開 発鋼 の 使 用 寿 命 実 績
(熱間 プ レス鍛 造 型,プ リハ ー ドソ,HB375)
プ レス容 量 使 用 寿 命
2,500ton
SKT45>500ケ(摩 耗)に 対 し
1.8～2.0倍
5,000ton
SKT44,500ケ(摩 耗)に 対 し
1.5倍
5>000ton
SKT4(窒 化)10,000ケ(摩 耗)に 対 し
1.7倍(窒 化,摩 耗)
(SDK62で は 割 れ)
1
以上,高 温強 度,靱 性を構 成す る ミクロ組 織因子の糊御を基本 に,高 耐 摩耗性 析出硬化型 熱
間 プ レス鍛 造型用鋼 な ど顧客 の要求に こたえ る新 しい高性能 工具鋼 の開発を行 ない,実 用化 させ
るこ とが できた。
また,本 研究結果 をさ らに発展 させ,ア ル ミ押 出,ハ ソマ ー鍛 造,高 速精 密鍛 造,温 間鍛 造用
途の各種高性能型用鋼 の開発 と実用化をすす め,熱 間成形作業の合理化 に貢献す ることがで きた。
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第4章 本研究 の総括 、
近年新 しい熱間成形技術 の開発や 各種合 理化,加 工 の高度化を背景 に工具 自体が多様化す るとと も
に,工 具寿命 の一層 の向上 が重要 な課題 として提 起 された。
これ らの要求 に的確 に対応 するためには,単 に高温強度,靱 性 とい った形 で特性 を とらえ,こ れ に
お よぼす化学組成,熱 処理条件 ゐ影 響を研究 し,新 しい熱間工具鋼 の開発をすすめ る方式 では十分 で
ない と考xら れ る。
そ こで,本 研究 では まず工具 の損耗 の現象を解 明 し,工 具寿命を向上 させ るため に必要 な特性 とそ
の評価方法を 明 らか にす る ことに した。
つ ぎに,熱 間工具鋼 の材質特性 を代表 す る因子 と して,ミ クロ組織 を と りあげ,特 性を構成す る共
通の ミク ロ組織因子を 明 らか にす る ことに した。
この結果を もとに,そ れぞれ の工 具長寿 命化の要 求に対応す るため ののぞ ま しい ミクロ組織形態を
設定 し,こ れを実現す るため の成分 配合,熱 処理 条件を検討す る ことに よ り高性能鋼 の開発をすすめ
る ことに したQ
以下,本 研究 で得 られた成 果につ いて記述する。
4.1熱 間工具の損耗形態,重 視すべ き特性
(1)熱問鍛造型 ・
一見多様 な鍛造型 の表面部 の損耗 現象は,型 面で の被加工材 の肉流れ の大,小 に よ り1型(肉
流れ小),II型(肉 流れ 中),皿 型(肉 流れ 大)の3つ に分類,整 理で きることを示 し,損 耗作
用のと くに過酷 な 皿型損耗 の ミクロ形態 を明 らかに した。 皿型損耗 に対す る改善 をすすめ るため
には,ヒ ー トクラ ック部 を主体 とする型面 の塑性流動や再 焼入層 の生成を抑制す るため高温強 度
だ けでな く,被 加工材 との摩擦 特性(摩 擦 係数低減)と 再 焼入層 の生成防止 に配慮す る ことが必
要 である ことを示 し,酸 化被膜 特性,残 留炭化物,A1変 態 点な ど,考 慮 すべ き重要 な材質 特性
を示 した。一 方,ク ラ ックの型 丙部への進展 に関 しては,熱 応力お よび作業応 力の繰 り返 し作 用
のも とで クラ ックが進展 する速 度を小 さ く,大 割れに至 る限界深 さを大 き くす る ことが重要 であ
り,疲 労 クラ ック進展特性 お よび平面歪み破壊靱性値KIcに よる評価 が適切であ ること,ま た
型 の予熱 に よる靱性 向上 特性 と して衝撃遷移特性に よる評価 の併 用が適 当で ある ことを示 した。
(2)アル ミダイ カス ト型,銅 合金 押出 ライナー,ア ル ミ押 出ダイス
アル ミダイ カス ト型 につ いては,ヒ ー トクラ ックが繰 り返 し応 力下で深 くかつ長 く進む通常 の
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場合 と,溶 湯温度 が高 く,型 面 の軟 化を ともない,ク ラ ックの開 口度 の大 きい熱塑性歪み型 の ク
ラ ックを生 じ,肌 あれ に よ り寿 命に至る場合 とに類別 して寿命向上策を検討すべ き ことを示 した。
す なわ ち,前 者 につ いて は繰 り返 し応 力下での クラ ックの進 展特性が と くに重要であ り,後 者
につ いて は型 の軟化を防 ぐため の高温強 度特性 の改善 が不可欠である ことを示 した。
また,ク ラ ックの段階を,初 期 クラ ックの発 生 とクラ ックの進 展 との二 つの段階 に分けて,発
生 の段 階では耐 クラ ック進展性 と高温強 度を重視 すべ きことを示 し,ま た,型 寿命向上を検討す
る際,併 慮すべ き使 用条件上 の事項(昇 温温度,急 冷 度,型 の寸法,形 状)を 示 した。
また,銅 合金押 出用内筒 につ いて は,ビ レット温度 が型材 の焼 もどし温 度をxて 高 く,か つ
ビ レッ トとの接触時間が長 く,型 の軟化 が芯部 にわた ってす すむ ことが使 用条件 上の特 徴であ り,
寿命原因 とな るダイ ス近辺部の くぼみ状損耗 につ いて は摩耗 によるもので はな く,ク リー プ変 形
(へた り)に よるものであ ることを明 らか に し,ク リープ特性 による評価 が適切 である ことを示
した。
その他,ア ル ミ押 出 ダイスについては,押 出製品の寸法が大 き くなることに よるたわみや形 状
の複雑化 に よる薄 肉部か らの曲が り,折 損な どへ の対策 につ いて高温強度,靱 性 のみで な く繰 り
返 し窒化 にお ける軟化抵抗,窒 化深 さ特 性を含めた型材の特性改善 の方向を 明確化 した。
以上,型 寿命を左右す る因子 として,従 来指摘 されてい る熱応力に もとず くヒー トクラ ックの
発生,発 達以外 に,発 生 した クラ ックの内部へ の進展 特性,大 割れ に至 る限界 の クラ ック深 さが
実質的 に型寿命 を左右す る重要 な因子であ り,こ れ に関す る定量的 な特 性評価が重要であ るこ と
を 明 らか に した。
また,鍛 造型 の場合,型 面 での被加工 材 との摩擦 に よる損耗 に対 す る特性が重要であ ること,
工具は使 用時 の昇温 と昇温保持時 間 との関係 に よ り漸 次組織変 化(強 度低下)を ともな うもので,
高温強度 については,こ の点を考慮 した評価 が必要 である こと,工 具の予熱 による靱性向上の効
果の評価を考慮すべ きことを示 した。
以上の解析に もとず き,特 性評価 の項 目と して高温 強度面 では高 温引張 性質,高 温 ク リープ特
性,靱 性面では切欠疲労 ク ラ ック進展特性,平 面歪み破壊靱性値KIc,衝 撃遷移特性,摩 擦特性
につ いては酸化被膜 特性,A1変 態 点,残 留炭化物量な どを考慮すべ きことを指摘 した。
4.2靱 性,高 温強度 を構成 する ミク ロ組 織因子
(1)靱性を構成 する ミクロ組織 因子
(i)靱性 を構 成する ミクロ組織 因子は
(a)マルテ ソサイ トラスや ベイ ナイ ト粒 の幅,長 さ,有 効結晶粒径 な ど組織単 位の大 きさ,(b)
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焼 もど し時の旧オ ーステナ イ ト粒界な ど組織境界への優先的 な炭化物析 出の程度,(c)極微細 析
出炭化物 の分布密度,(d)残留炭化物の量,粒 径,(e)安定 な残留 オーステナイ トの量(析 出硬 化
型鋼)に 集約 される こと,
ミク ロ組織 単位の大 きさが小 さ く,旧 オーステナイ ト結 晶粒そ の他 の ミクロ組織 の境 界に沿
う炭化物 の析出が少な く,極 微細析 出炭化物 の分布密度 が低 く,残 留炭化物の量 が少な く,粒
度 が小 さい ミクロ組織 が高い靱性を示す ことを 明 らか に した。
⑪ 急冷 に よるマルテ ンサイ トの焼 もど しの場合 は上記(a)～(c)の形態 がのぞ ま しい形態 とな り,
もっ ともす ぐれた 靱性を示すが,焼 入冷却速度 の低下 によ り靱性は減 少す る。
これ は焼 入性 との関係に よ り,上 部ベ イナイ ト組織 の生成量 の増大や形態 が変 化 し,上 記(a)
～(c)の要 因の水準 が不利 な方向に変化す るためであ り,と くに塊状上部 ベイナイ ト組織 の生成
の場合,靱 性 の減 少が大 き くすすむ ことを明 らか に した。
す なわ ち,上 部 ベイナイ ト変態温度域 の冷却速度 が靱性制御 の要点 となる ことを明確 化 した 。
㊥ 上部 ベイナイ ト化に ともな う旧 オーステナイ ト粒界へ の炭化物 の優先 析出傾 向の増 大や基地
中へ の極微 細析出炭化物 の分布密度の増大の原因を下記 のよ うに明 らか に した。
す なわ ち,上 部 ベイナイ ト化に よるベ イナイ ト部 のCの 適飽和度 の減少 とこれ に ともな う残
留 オーステナイ ト中のC量 の増加 による残留 オーステナイ トの安定 化に よ り,500℃以下の焼
もど しでM3Cの 析 出を生ぜ ず,こ のため500℃を 越 え る温 度 での焼 も ど しで,そ の場核生成
によるM3Cか らM7C3へ の変態が抑制 され,分 離核生成 に よる基地 中へ のM2C,MCな ど極
微細 炭化物 の析 出量 が増 加す る。 また,マ ル テ ンサイ トラス幅 に対 して,上 部ベ イナイ トの粒
幅 が大 きく,析 出の場所(site)と してのベイナイ ト粒境界の分布密度 が低 いため,旧 オー
ステナイ ト境 界へ の優先 析 出の傾向が増大す る。
w)靱 性上不利 な上 部ベイナ イ ト組織を基本 と し,析 出硬化開 始温度 以下の400℃前後で焼 もど
しされ る析 出硬化型鋼 の靱性には安定な残留 オーステナイ トの寄与 が大 きく,こ れの活用が重
要で ある ことを明 らか に した。
M鋼 種 に よる靱性 の水準の差 の ミクロ組織上 の主 因子 は極微 細析 出炭化物 の分布密度 と残留炭
化物 の面積 率,大 きさにあ ることを 明 らか に し,合 金組成 と関連づ けてその根拠を明 らかに し
た。
(2)高温 強度を構 成する ミク ロ組織因子
(i)高温強度は極微 細析 出炭化物 の分布密度 が高 く,か つ高温へ の昇温 時炭化物 の凝集がすすみ
に くい組織 状態 の ものが高 いが,400℃以下 では鋼種や 強化の機構 にかかわ らず,初 期硬 さに
よって決 まることを 明 らか に した。
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⑳ 鋼種 に よる高温強度 の差 を形成す る上記 ミクロ組織 因子 の挙動 を合金組成 と関連づけて明 ら
か に し,ま た上部 ベイナイ ト化に よ り昇温 時 の極微細析 出炭化物 の凝集 がすすみ に くくな り,
高温強度 向上 の傾 向を 示すが,こ れは(1)に記 した よ うに極微細 炭化物 の析 出量 の増 加,析 出,
凝集 の場所 としてのベイナイ ト粒境界の分布密度 がマルテ ンサイ トラス境界 のそれ よ りも低 い
ことに よる ことを示 した。
⑰ 高温へ の昇温時 の炭化物 の凝集防止には,凝 集 のすすみやす いM7C3,M23C6な どCr系
炭化物 の生成量 を靱性 とのバ ランスに配慮 しつつ低め に抑制す る ことが重要 であ ることを示 し
た。
dv)上部 ベイナイ ト組織 を基 本 とする析 出硬 化型鋼 の場合,塊 状上部 ベイナイ ト化 に よる高温強
度 の向上 と,こ れ にと もな う安定 な残留オ ーステナイ トの靱性改善効果 とを 活用する ことに よ
り,す ぐれた高温 強度 と靱性 とを兼備 させ得 ることを明 らかに した。
以上(1),(2)の研究成果に よ り工業的 には多様 な工 具寿命向上の要求 に対 応す る高性能鋼 の開発 や
特性 を高 度に発揮 させ るための熱処理条件 の設定を ミクロ組織 の制御 を基 本 と して的確 にすすめ る
ことが可能 とな った。
熱処理的 には上部 ベイナイ ト変態温度域 の冷 却速 度の管理が靱性制御の要点 となる ことを指摘 し,
その具体的指針を示 したが,今 後 この面か ら熱 処理技 術の一層の高度化がすすめ られて い くと思わ
れ る。
現に,ア ル ミダイカス ト型(SKD61)の 焼入 において,ベ イナイ ト変態温度域 の冷却を 適切
105)
に管 理す ることによ り,型 の大割れ が顕 著に低減 で きた実績 が報告 されて いる。
4.3高 性能 熱間工具鋼 の開発
(1)高耐摩耗 性析出硬化型熱間 プ レス鍛造型 用鋼
作業の合理 化を 目的 と して,自 動車 メーカーを中心に従来の3Na-3Mo鋼 に対 し,耐 摩耗寿
命 のす ぐれた 高性能鋼 の開発が強 い要 求 として提起 された。
析 出硬 化型鋼 は靱性 の点で不利 なベイナイ ト組織鋼 であ り,過 去耐摩耗寿命 の向上 を狙 って析
出炭化物 の種類の検討に よ り,高 温強度 を高めた各種 試作鋼 が鍛 造 テス トに供 された が,靱 性の
低 下に起 因す る大割れを まね くだけで な く,予 期 した耐摩 耗特性 の改善 も得 られず,開 発の成 功
は容易でなか った。
本研究では,ま ず型表面部 の損耗現象 を詳細 に観 察 し,被 加工材 との摩擦作 用に よる型表 面の
損耗へ の抜本的対策を加fる こ とがと くに重要 であ ることを見 出 した。
つ ぎに,特 性を構成す る ミクロ組織 因子 の観察結 果 よ り,高 強度化 のも とで靱性 を兼備 さぜ る
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ため には,安 定 な残留 オ ーステナイ トの活用が有効であ ることを見 出 し,1型 塊 状上部 ベイナイ
トと15%前 後 の安 定 な残留 オーステナイ トを共存 させ る ことを基本に,適 度 の靱性 と高い高温
強度を兼備 させ る ことに成功 した。
さ らに,被 加工材 との摩擦作 用に よる損耗 への対 策 と して,固 着性 の酸化被膜 の生成特性,適
量 の残留炭化物 の付与,Al変 態 点 の800℃前 後へ の引上げな どに配慮 して合金組成 の検討を行
ない,鍛 造 テス トに よる確認 を経 て高度の耐摩耗 性を備えた0.2C一3Cr-W-Mo-V-Co鋼を
開発 した。
内部応 力の低減を も考慮 した熱処理 技術 も確立 し,現 在各 自動車 メー カー,鍛 造 メーカーで採
用 され型寿命 の向上(2～1.5倍)の みでな く,使 用途次 の型面 の補修研摩工 数の低 減な どを通
じ,合 理化 に大 き く貢献 する ことがで きた。
(2)大物 アル ミダイ カス ト型 用鋼
近年 の自動車 の前輪駆動化 に よる型の大型化(た とえば700mm×700mm×1,200mm4),型
形状 の複雑化,ま た能率 向上 のための型面か らの水冷 の強化 の普 及に よ り,従 来のSKD61を 使
用 した型 の大割れや ヒー トクラ ックに よる寿命低下 が問題 となった。
損耗現象観察 の結果,塊 状上 部ベイ ナイ ト化 による靱性 の不足 が主 因であ り,こ の点へ の対策
を含めて クラ ックの進展速 度の低減,大 割れ に至 る限界 の クラ ック深 さの増 大が寿命改善のため
の要点 との判断を行 なった。
アル ミダイ カス ト型 の実用焼 入冷却処理(衝 風冷却)と 型 の寸法 を考慮 して,半 冷60minの
徐冷焼入 で も塊状 上部ベ イナイ トの生成が抑制 され,マ ルテ ンサイ ト主体の組 織が得 られ ること,
有効結 晶粒径 の微 細化,残 留炭化物量 の低減を基本 に検討 を行 ない含N,Ni5.5Cr-Mo-V高
焼入性鋼 の開発 を行ない実用化 させ ることが で きた。
さらに,割 れが問題 となるアル ミ押 出 ライナーなど強度 と併せ て高い靱 性が要 求 され る各種熱
間工具への適用 がすす め られ てい る。
(3)その他
同 じ くアル ミダイカス ト型で製品肌 の点 よ りヒー トクラ ックの発生 自体が問題 となる用途や,
SKD61の場合 には型 表面 の軟 化を ともな う高温 の溶 湯の鋳造 用途に,MC,M2Cの析 出に よる強
化を 高め,ま た,有 効結晶粒径 の微細 化,残 留炭化物量の低減に よ り,SKD61よ りす ぐれた高
温強度 とこれ に準ず る靱性を備 えた含N5Cr-2.5Mo-V高強 度 アル ミダイカス ト型用鋼を,ま
た鋭 い隅角部を ともな う仕上鍛造型や 大物鍛 造型 で問題 とな る大割れ対策 として,極 微細析 出炭
化物MC,M2Cの 析 出に よる強化 によ らず,M3C,M7C3の 成 長を 抑制 す る方 式 に よ りSK
D61よ りす ぐれ た靱性 とこれ に準ず る高温強度を備 えた1.5Ni-2.5Cr-Mo-V高 靱性
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プ レス鍛造型用 鋼を開発 し,実 用化 させ る ことがで きた。
また,上 記 以外に アル ミ押 出型 の大型 化,形 状複雑化に対 応す る4Cr-Mo-V高 強度 アル ミ
106)
押 出型用鋼,ハ ンマー鍛造型 の長寿命化 を 目的 と してSKT4に 対 し一層靱性 を向上 させた含Ni
107)
一低～ 中Cr-Mo(W)一v高 靱性ハ ンマー鍛造型用鋼,製 品の寸法精度,肌 品位を とくに要求 さ
ios)
れ る高速精密鍛造,温 間鍛造用 の型用鋼 を開発 し,実 用 化 させ ることがで きた。
以上 に総括 した ように工具長寿命化 のため の改善 すべ き特性 とそ の適 切な評価法や靱性,高 温強
度 な ど主要 な特性を構成す る ミクロ組織 因子 を明 らかにす ることに よ り,要 求 に応 じた高性 能鋼 の
開発や現 用鋼 の組織制御 に よる高性能 化を的確 にすすめる道をひ らくことがで きた。
また,こ れ らの結果 を もとに高耐摩耗性析 出硬化型 熱問 プ レス鍛造型用鋼 ほか一連 の高姓 能鋼 を
開発 し,顧 客での工具寿 命の向上に貢献 し,ま た現用鋼 に よる工具 の寿 命の一 層の向上 を得 るため
の熱処理技術の新 たな発展 の端緒 をひ ら くことがで きた。
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